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1

Introduction

L’or, qualifié par certains de ”the noblest of all metal ” (le plus noble des métaux -
en référence à sa non réactivité chimique)[1], est un métal possédant des propriétés ex-
ceptionnelles dans différents domaines. C’est notamment un des métaux les plus ductiles,
donc macroscopiquement facile à travailler, et il est également biocompatible, il est ainsi
utilisé par exemple en tant que prothèse dentaire. C’est aussi un des meilleurs conduc-
teurs électrique et thermique (à température et pression ambiante), et il est de plus inerte
chimiquement (inoxydable), ainsi il est grandement utilisé en microélectronique.

Dans un soucis d’économies, de performances et à l’aide du perfectionnement de la
technologie, on a cherché à miniaturiser de plus en plus les différents dispositifs micro-
électroniques. Avec cette miniaturisation, et le développement d’un nouveau pan de la
physique, on a vu émerger de nouvelles propriétés au sein des matériaux. Ainsi, aux échelles
nanométriques, l’or développe de nouvelles caractéristiques. On observe l’apparition de
plasmon lorsqu’il est sous forme de nanoparticules, ce qui peut par exemple être utilisé en
optique [2][3]. On le retrouve également utilisé sous forme de nanoparticules en temps que
catalyseur pour des réactions chimiques [4][5]. Les effets de taille perturbent également la
façon dont l’or se déforme (plastiquement) lorsqu’il est soumis à une sollicitation mécanique,
cela permet le développement nouveaux dispositifs équipés de composants conducteurs et
transparents [6][7] et de microélectronique souple, comme des écrans flexibles, ou encore
des biocapteurs devant se déformer pour suivre les mouvements de tissus biologiques [8][9].

Les facteurs de Schmid régissent habituellement la plasticité dans les matériaux mas-
sifs [10]. Mais lorsque l’on diminue la taille des nano-fils et des films minces qui peuvent
composer ces dispositifs sous sollicitation mécanique, les phénomènes plastiques observés
ne sont pas toujours en accord avec ces facteurs. En effet les effets des surfaces deviennent
importants lorsque le ratio volume-surface diminue au sein d’objets de petites dimensions,
puis ces effets de surfaces se répercutent sur l’ensemble du volume. Il est donc nécessaire
d’étudier les phénomènes plastiques à ces échelles pour les comprendre et pour pouvoir
dans le futur optimiser les dispositifs au sein desquels ils apparaissent.

L’or cristallise dans un réseau cubique à faces centrées et il a la possibilité de générer
des macles. Les macles sont des défauts cristallins volumiques, impliquant une relation de
symétrie entre l’orientation cristalline du réseau initial (que l’on appellera la matrice) et
l’objet cristallin appelé macle [11]. Les joints de macles ont des propriétés différentes de
celle des joints de grains, autant sur la plasticité que sur la conductivité électrique [12].
Là où un joint de grain est un frein à la circulation d’un courant à cause du désordre
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de sa structure, la cohérence du joint de macle avec le réseau de la matrice en fait une
barrière minime à la circulation de ce courant [13]. Du point de vue de la plasticité, les
matériaux de faibles dimensions et nanomaclés cumulent deux propriétés habituellement
antagonistes : une haute limite de contrainte élastique et une bonne ductilité ; par rapport
à leurs équivalents massifs sans macle [14]. En effet, les joints de macles ralentissent les
mouvements de dislocation, ce qui augmente la contrainte d’écoulement plastique. De plus
dans le cas du maclage mécanique, les macles contribuent en partie la déformation plastique.

Ces travaux de thèse ont comme objectif l’étude in situ de la plasticité et de l’évolution
de nanomacles au sein de films d’or monocristallin sous différentes sollicitations mécaniques.
Ces échantillons sont étudiés à l’aide de rayons X dans le but d’avoir une information
statistique sur le comportement et l’évolution des échantillons, et à l’aide de microscopie
électronique en transmission pour obtenir une information locale et observer en temps
réel les phénomènes plastiques. Le couplage de ces deux techniques permet une meilleure
compréhension des phénomènes liés au maclage dans ce genre de films. Au cours de cette
thèse, il a été utilisé un système permettant de suivre l’évolution du volume maclé des
échantillons au cours d’une sollicitation mécanique, à l’aide de figures de pôles en diffraction
de rayons X, couplé à la machine de traction biaxiale de la ligne de lumière DiffAbs de la
source de rayonnement synchrotron SOLEIL. Les échantillons étaient alors des films minces
d’or sur des substrats flexibles de polyimide en forme de croix. En microscopie électronique
en transmission, l’étude s’est focalisée sur des films minces auto-portés lors de tractions
uniaxiales. Lors des différents essais plusieurs orientations cristallines de sollicitation ont
également été effectuées afin de les comparer pour observer l’anisotropie du système étudié.

Ce manuscrit s’articule en quatre chapitres :
En s’appuyant sur des articles de la littérature scientifique, le premier chapitre aborde

dans un premier temps les notions de plasticités utilisées au cours de ces travaux de thèse,
décrivant des phénomènes liés aux dislocations, pour ensuite décrire des phénomènes liés
aux macles qui sont le sujet principal de cette thèse. Dans un second temps ce chapitre décrit
la problématique de l’étude : les effets de tailles et de surfaces des objets aux dimensions
nanométriques sont discutés d’une manière générale, pour ensuite être observés dans le cas
de films minces monocristallins, notamment lors de tractions dont l’orientation par rapport
au cristal joue un rôle aussi important que la taille des objets étudiés.

Le deuxième chapitre présente l’élaboration des échantillons et les méthodes de ca-
ractérisations utilisées au cours de la thèse. Il présentera également les résultats obtenus
en laboratoire des caractérisations initiales des échantillons, dans le but de préparer les
expériences et de discuter du choix des échantillons utilisés par la suite.

Le troisième chapitre expose une expérience de déformation biaxiale in situ effectuée
à la source de rayonnement synchrotron SOLEIL sur la ligne de lumière DiffAbs. Cette
expérience utilise un système qui permet grâce à la diffraction des rayons X d’observer
l’évolution du volume maclé des échantillons à l’aide de l’évolution de figures de pôles au
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cours d’essais de traction biaxial. Ce chapitre présente ensuite les résultats des essais selon
les différentes orientations de sollicitation et discute des phénomènes qui y sont liés.

Le quatrième chapitre présente une expérience de traction in situ en microscopie élec-
tronique en transmission sur des échantillons préparés dans les mêmes conditions. D’une
même manière, l’étude présente l’influence de l’orientation de traction sur la plasticité, puis
discute des phénomènes observés selon les conditions des essais. Les résultats sont ensuite
comparés avec ceux de l’expérience par diffraction de rayons X.

Enfin une conclusion fait la synthèse des résultats précédents, puis organise les diffé-
rents phénomènes observés pour expliquer les observations. De plus des perspectives sont
proposées pour donner une suite à cette étude.
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Chapitre 1

Etat de l’art

Les films minces possèdent de nombreuses applications en micro-électronique. Analy-
ser leurs modes de déformation permet de mieux comprendre ces matériaux dans le but
d’optimiser leurs durées de vie et leurs propriétés (électrique, mécanique). Certains ma-
tériaux comme l’or sont de bons candidats pour l’élaboration de système électroniques
biocompatibles (inerte chimiquement), mais ce genre de système demande d’être flexible
tout en conservant ses propriétés (conductivité). La microélectronique souple est donc une
application directe de l’intérêt d’étudier la plasticité des films minces.

Nous étudierons ici dans un premier temps les propriétés générales des matériaux cu-
biques à faces centrées (CFC). Nous nous concentrerons notamment sur les défauts et leurs
évolutions individuelles puis collectives lors de sollicitations mécaniques. De plus nous
analyserons les phénomènes observés sur ces matériaux lorsqu’une ou plusieurs de leur
dimensions sont inférieures au micron, allant même jusqu’aux dimensions nanométriques.
À ces petites échelles, les phénomènes plastiques activés peuvent changer par rapport aux
phénomènes observés sur des matériaux massifs pour des sollicitations identiques. Notre re-
cherche s’orientera sur le cas des films minces de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres
d’épaisseur. Les objets à ces échelles ont notamment tendance à favoriser la présence de
macles de croissance, ainsi que le maclage mécanique, et c’est ce sur quoi nous allons nous
concentrer.

1.1 Défauts et plasticité dans les CFC

Les matériaux massifs ayant une structure CFC se déforment plastiquement principale-
ment à l’aide de dislocations, et dans certains cas on peut observer du maclage mécanique
ce qui génère une partie de cristal désorienté. Dans cette partie nous allons décrire les
différents phénomènes plastiques et leurs interactions. De plus un matériau peut présenter
des défauts initiaux lors de leur élaboration, il est ainsi possible d’observer la présence de
macles de croissance.
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1.1.1 Les dislocations

Définition

D’après le Larousse une dislocation est un “défaut géométrique linéaire dans l’arran-
gement périodique des atomes à l’intérieur d’un milieu cristallin”. On peut par exemple
visualiser le phénomène comme la suppression d’un demi plan d’atome, la dislocation cor-
respond alors à la ligne de défaut causée par le demi plan supprimé (Figure 1.1). Une
dislocation est ainsi définit par trois paramètres, son vecteur de Burgers, b, qui correspond
à la déformation élémentaire causée par la dislocation, son plan de glissement, et sa ligne de
dislocation. L’angle entre le vecteur de Burgers et la ligne définissant la dislocation permet
ensuite de définir le caractère de la dislocation, si l’angle est nul la dislocation est dite vis,
si l’angle est de 90˚elle est appelée coin, et si l’angle est quelconque, la dislocation est dite
mixte. La théorie des dislocations est décrite par J.P. Hirth et J. Lothe dans leur ouvrage
Theory of Dislocations [15], je reprend dans la suite les points qui me sont utiles.

Figure 1.1 – Schéma d’un quart de boucle de dislocation, où la dislocation
passe, le long de sa ligne de dislocation, d’un type coin à un type vis (en

passant par mixte)

Dislocations parfaites

Une dislocation parfaite est une dislocation dont le vecteur de Burgers relie deux posi-
tions atomiques équivalentes du réseau cristallin. Dans les matériaux CFC, ces vecteurs de
Burgers sont de type 1/2<110>, et les dislocations qui en résultent peuvent appartenir à
deux systèmes de glissement différents. Le système de glissement le plus courant se trouve
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dans les plans denses {111} de la structure CFC et donne lieu à 12 systèmes de glissement,
et un second système plus rare se trouve dans les plans {100}, mais n’est activé que lors
de déformations extrêmes (hautes températures, hautes vitesses).

Dislocations partielles

Dans les matériaux CFC, les dislocations parfaites {111}<110> peuvent se dissocier en
deux dislocations partielles de Shockley 1/6<112>. Effectivement, l’énergie élastique d’une
dislocation est proportionnelle au carré du vecteur de Burgers et l’on a b2

110 > 2 · b2
112. Une

dissociation de parfaite en partielles de Shockley peut donc par exemple s’écrire :

1

2
[11̄0] → 1

6
[21̄1] +

1

6
[12̄1̄] (1.1)

Ces dislocations sont donc appelées partielles puisqu’elles ne sont pas des translations
parfaites du réseau atomique. De plus, contrairement aux dislocations parfaites qui n’in-
fluencent pas l’alternance des différents plans denses cristallins, les deux dislocations par-
tielles causent un défaut planaire entre elles. Ce défaut est appelé défaut d’empilement
intrinsèque, et il correspond à la suppression d’un plan dense dans la succession des trois
plans denses de la structure CFC (Figure 1.2.a). On nomme ainsi lors de déformation “dis-
location partielle de tête” et “dislocation partielle de queue”, respectivement la dislocation
partielle qui crée le défaut d’empilement et celle qui le referme. Les dislocations partielles
de Shockley augmentent ainsi le nombre de systèmes de glissement dans les plans {111} à
24.

Les dislocations parfaites à caractère vis (angle entre le vecteur de Burgers et la ligne de
dislocation nul) peuvent glisser dans plusieurs plans {111}, ainsi il est possible d’observer
une dislocation possédant plusieurs segments dans différents plans, et ce phénomène est
appelé glissement dévié. Chacun des segments de la dislocation est donc susceptible de se
dissocier en partielles de Shockley. La jonction entre les segments d’une ligne de dislocation
résultant du glissement dévié se recombine pour donner une dislocation appelée dislocation
stair-rod, comme par exemple :

1
6

[1̄21̄] + 1
6

[21̄1] → 1
6

[110]

Shockley + Shockley → StairRod
(1.2)

Ces dislocations stair-rod sont sessiles (impossibilité de glisser dans un plan) et elles sont
de plus un obstacle au glissement d’autres dislocations, et contribuent donc au durcissement
des matériaux.

Il existe aussi un type de dislocations partielles de vecteur de Burgers 1/3<111>, elles
sont appelées dislocations partielles de Frank et sont elles aussi sessiles. Les dislocations
partielles de Frank peuvent elles aussi se dissocier et former une dislocation partielle de
Shockley et une dislocation stair-rod, comme par exemple :
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1
3

[111] → 1
6

[211] + 1
6

[011]

Frank → Shockley + StairRod
(1.3)

1.1.2 Les macles dans les CFC

Définition

Dans les matériaux CFC, on appelle macle une région du cristal qui possède une relation
de symétrie miroir avec le cristal initial par rapport à un plan {111}. En effet on peut
représenter la structure CFC parfaite comme l’alternance des plans denses : ”... A B C A
B C A B C ...”(Figure 1.2.a), avec A, B et C représentant les différents plans empilés selon
une direction <111> et décalés selon 3 différentes positions dans une direction <112>
perpendiculaire. Cette alternance de plans denses peut présenter des défauts, comme : ”
... A B C B C A B C ... ”. C’est ce que l’on appelle un défaut d’empilement intrinsèque
(Figure 1.2.b), il manque un plan dense par rapport à la configuration parfaite. Dans le cas
où un plan est ajouté (Figure 1.2.c), on appelle ceci un défaut d’empilement extrinsèque ”
... A B C B A B C ... ”. On remarque que l’on peut continuer d’ajouter successivement des
défauts d’empilement les uns à la suite des autres, ” ... A B C B A C B A C A B C ... ”,
ainsi on appelle ”macle” la région où l’ordre des plans est inversé ” C B A ”, au sein de la
matrice ” A B C ” (Figure 1.2.d). On appelle joint de macle cohérent le plan dense {111} qui
est le plan de la symétrie miroir et qui fait la jonction entre la macle et la matrice initiale.
On constate que l’alternance des plans denses au niveau du joint de macle cohérent forme
une région ayant un empilement hexagonal (comme ”B C B” ou ”A C A”). Par opposition,
on appelle joint de macle incohérent les autres surfaces de la macle se terminant dans le
cristal initial. Les joints de macle incohérents sont composés de dislocations partielles dans
des plans adjacents.

Figure 1.2 – a) Schéma du cristal parfait vue dans le plan (1-10) (repré-
senté par les vecteurs [111] et [11-2]) ; b) Schéma d’un défaut d’empilement
intrinsèque ; c) Schéma d’un défaut d’empilement extrinsèque ; d) Schéma

d’une macle ; e) Orientation cristalline d’une macle en 3 dimensions
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Comme dit précédemment une macle dans un CFC est définie par l’opération de symé-
trie miroir par rapport au joint de macle cohérent ; mathématiquement on préférera définir
l’orientation du cristal maclé à l’aide d’une rotation de π radiant autour de la normale
au plan de maclage, l’opération rotation présente l’avantage de conserver un repère direct,
contrairement à l’opérateur de symétrie. Une rotation d’un angle θ autour de la direction
[h,k,l] est définie par l’opérateur :

Rθ
[hkl] =

 h′2(1− cos(θ)) + cos(θ) h′k′(1− cos(θ))− l′ sin(θ) h′l′(1− cos(θ)) + k′ sin(θ)

h′k′(1− cos(θ)) + l′ sin(θ) k′2(1− cos(θ)) + cos(θ) k′l′(1− cos(θ))− h′ sin(θ)

h′l′(1− cos(θ))− k′ sin(θ) k′l′(1− cos(θ)) + h′ sin(θ) l′2(1− cos(θ)) + cos(θ)


(1.4)

avec [h′, k′, l′] le vecteur normalisé de la direction [h, k, l], h′ = h/
√
h2 + k2 + l2 , k′ =

k/
√
h2 + k2 + l2 et l′ = l/

√
h2 + k2 + l2 . Ainsi pour une rotation de π radiant autour de

la direction [111] on obtient l’opérateur rotation suivant :

Rπ
[111] =

1

3

−1 2 2

2 −1 2

2 2 −1

 (1.5)

avec lequel on peut observer l’invariant de la rotation (la direction [111]), et différentes
orientations résultant de la rotation (par exemple [11-2] et [1-10] qui définissent respecti-
vement un vecteur du plan dans lequel on observe la macle en Figure 1.2 et la direction
perpendiculaire à ce plan) :

Rπ
[111]

1

1

1

 =

1

1

1

 Rπ
[111]

 1

−1

0

 = −

 1

−1

0

 Rπ
[111]

 1

1

−2

 = −

 1

1

−2

 (1.6)

Et par exemple, on observe dans le cas d’un cristal orienté [001] par rapport à la surface,
que les macles (111) ont une orientation [22-1] par rapport à la surface (Illustré en Figure
1.2.e) :

Rπ
[111]

0

0

1

 =
1

3

 2

2

−1

 (1.7)

Macles de croissance

Lors de la croissance de matériaux CFC, que ce soit par dépôt physique en phase vapeur
[18] ou par dépôt électrolytique [19], il est possible d’obtenir des matériaux nanomaclés.
K. Lu et al. [20] ont même contrôlé la densité de défaut plan dans un film mince en faisant
varier la vitesse de dépôt, une vitesse élevée génère plus de joints de macles et donc des
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Figure 1.3 – a) Courbes d’énergie de défaut d’empilement en fonction d’un
déplacement rigide dans un plan de glissement dans une direction <112>, en
rouge dans le cas du cristal parfait vers un cristal avec un défaut d’empile-
ment intrinsèque, en bleu le long d’un joint de macle (macle infinie vers macle
infinie). (Aluminium, Cuivre et Nickel) avec γS l’énergie de défaut d’empi-
lement et γUS la barrière d’énergie liée à la position la plus défavorable du
système [16] et γUT la barrière d’énergie dans le cas d’un déplacement rigide
le long d’un joint de macle cohérent b) Courbes d’énergie de défaut d’empi-
lement en fonction d’un déplacement rigide dans un plan de glissement dans

une direction <112> (Cuivre, Argent et Or) [17].
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macles plus fines. Dans le cas de dépôt de cuivre élaboré par dépôt physique en phase
vapeur à température ambiante, on observe des macles parallèles à la surface au sein de
grains colonnaires orientés [111] par rapport à la surface [21]. La formation de macles est
liée à la facilité que possèdent certains matériaux CFC à créer des défauts d’empilement.
On définit l’énergie de défauts d’empilement γS en mJ.m−2 (Figure 1.3.a) comme l’énergie
stockée dans un défaut d’empilement qui modifie l’alternance des plans denses par rapport
au cristal parfait. Les matériaux comme le cuivre, l’or et l’argent ont de faibles énergies
de défaut d’empilement (avec γS respectivement 51 mJ.m−2, 25 mJ.m−2 et 20 mJ.m−2 :
moyennes des mesures expérimentales rassemblée par N. Bernstein et al. [22]), et sont donc
plus à même de contenir des macles et des défauts d’empilement, par rapport à l’aluminium
ou au platine qui ont de hautes énergies de défaut d’empilement (avec γS respectivement
163 mJ.m−2 et 322 mJ.m−2).

Maclage mécanique

Lorsqu’une dislocation partielle de Shockley glisse seule, elle génère derrière elle un
défaut d’empilement intrinsèque. Si une deuxième dislocation partielle de Shockley glisse
dans le plan adjacent au défaut plan, le défaut d’empilement devient extrinsèque. Ainsi, si
des dislocations partielles de Shockley glissent successivement dans des plans adjacents les
uns aux autres, une macle est générée (Figure 1.2 passage de a à d) et gagne en épaisseur
(nombre de plans maclés). Dans le cas du maclage lors de déformations, les matériaux
ayant de faibles énergies de défaut d’empilement γS, sont susceptibles de permettre aux
dislocations partielles de Shockley de glisser au sein du matériau et de stocker des défauts
d’empilement. Lors de la déformation, le cristal doit passer par une position instable (au
niveau de la dislocation partielle), cette position est définie à partir de la barrière d’énergie
γUS (Figure 1.3.b). Le passage d’autres dislocations partielles le long d’un défaut d’em-
pilement (ou d’un joint de macle cohérent) est soumis à une seconde barrière d’énergie
γUT (Figure 1.4) permettant de définir l’énergie d’un joint de macle γT∗ [23]. La facilité
qu’a un matériau à macler donc déterminée par la hauteur de ces barrières énergétiques et
par la compétition avec le passage de dislocations partielles de queue refermant le défaut
d’empilement en reproduisant le cristal parfait derrière elles [22][24][25][26].

Lors de déformations, la nucléation de macle peut se produire selon plusieurs méca-
nismes. Dans un premier temps la nucléation à partir d’une région de cristal parfait est
possible mais nécessite de très hauts niveaux de contrainte, observés par exemple lors d’es-
sais à basse température ou à haute vitesse de déformation. C’est ce que l’on appelle la
nucléation homogène. Par opposition, la nucléation hétérogène correspond à la nucléation
à partir de défauts cristallins. Les défauts pouvant être des sources de dislocations par-
tielles sont multiples, on y retrouve notamment des boucles de dislocations ancrées, des
joints de grains ou encore des surfaces libres. Il existe par exemple le cas où une dislocation
parfaite ancrée en 2 points peut se dissocier en une dislocation partielle de Frank (sessile)
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Figure 1.4 – Courbe d’énergie de défaut d’empilement de l’argent pour
différentes configurations de défauts d’empilements. I : Cristal parfait, II :
Défaut d’empilement instable , III : Défaut d’empilement intrinsèque Stable,
IV : Position instable d’une dislocation partielle de macle, V : Défaut d’em-
pilement extrinsèque (Ce qui peut être vu comme deux joints de macles

bordant un plan maclé) [27]
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et une dislocation partielle de Shockley (glissile). Cette dernière, en effectuant une rotation
complète, se recombine avec la dislocation partielle de Frank, ce qui permet de créer une
seconde dislocation partielle de Shockley dans un plan adjacent à la première à cause de
la formation d’un cran. À chaque nouvelle dislocation partielle la macle gagne un plan
d’épaisseur [28]. La formation d’une macle peut aussi avoir lieu lors de la nucléation simul-
tanée de plusieurs dislocations partielles de Shockley. Ce genre de nucléation simultanée
a lieu lors de fortes concentrations de contrainte, notamment sur des surfaces comme des
joints de grains, ou sur des marches de surface libre ou d’interface.

On trouve quelques exceptions, comme par exemple la migration de joints de grain,
qui crée une importante région maclée en formant d’un seul coup 2 joints de macles (un
joint de macles avec chaque grain) [29]. Mais le maclage mécanique est principalement basé
sur la dynamique des dislocations partielles de Shockley dans un matériau, autant pour la
nucléation des macles que pour leur propagation dans la matière que pour leur croissance
(épaississement).

Démaclage

Il est possible de passer d’un état maclé vers un état non maclé lors d’une déformation,
et ce phénomène est appelé démaclage. Dans l’aluminium, B.Q. Li et al. [31] présentent,
lors d’une traction in situ en microscopie électronique en transmission haute résolution, la
propagation et l’épaississement d’une macle à partir d’une fissure. Puis, lorsqu’ils relâchent
la contrainte à la fin de leur essai, ils observent des marches revenir vers la fissure le
long du joint de macle cohérent. Ces marches sont composées de dislocations partielles, et
contribuent à l’affinement de la macle, puis au bout de 6 min la macle a totalement disparu.
Ce phénomène est causé par la haute énergie de défaut d’empilement de l’aluminium qui
exerce une force de rappel sur les dislocations partielles.

Dans le cas des matériaux à faible énergie de défaut d’empilement, qui sont suscep-
tibles de stocker facilement des macles, S. Lee et al. [30] ont observé un cycle de maclage-
démaclage au sein de nanofils d’or. Ils ont observé ce phénomène au cours de cycles de
traction-compression à l’aide d’un microscope électronique en transmission (Figure 1.5.a)
et ont confirmé leurs observations à l’aide de simulations par dynamique moléculaire. Ils
observent dans un premier temps des macles se former au sein des nanofils lors de traction
dans la direction [110] (traction jusqu’à 20% de déformation). Dans un second temps lors
de la compression, la présence de joint de macle permet le glissement dislocations partielles
de queue à cause de leur grand facteur de Schmid (0.471). Ces dislocations partielles de
queue viennent ainsi supprimer plan par plan la macle, au final la compression permet
à l’ensemble de l’échantillon de démacler (compression jusqu’à -5% de déformation). Le
cycle tension-compression-maclage-démaclage cause tout de même un déplacement latéral
résiduel du fil à la fin de l’essai (Figure 1.5.c).
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Figure 1.5 – a) Série de cliché de microscopie électronique en transmission
en champ sombre au cours de 2 cycles de déformation (barre d’échelle 100
nm) ; b) Schéma illustrant les clichés en (a) ; c) Courbe de la déformation
appliquée en fonction du déplacement latéral observé au cours de l’essai. [30]

Sur ce principe, C. Deng et F. Sansoz [32] ont construit en dynamique moléculaire
un film mince d’or avec des nanomacles régulièrement espacées (Figure 1.6) dans le but
d’effectuer des cycles de déformations tensions-compressions. Ils observent ainsi une succes-
sion de maclages-démaclages pour une gamme de déformation allant de -6.25% à 20%. Ils
montrent alors qu’ils observent un régime pseudo-élastique de grande envergure grâce à la
transition entre 3 structures remarquables (faceted cristal FT, faceted twin FT, zigzag twin
ZT : Figure 1.6) et que ces transitions dépendent de la géométrie initiale et des facettes
de l’échantillon.

1.1.3 Interactions dislocations-macles

Les deux types de défauts plastiques que nous venons de voir, à savoir : les défauts
plans appelés joints de macles et les dislocations, sont susceptibles d’interagir entre eux au
cours d’une déformation. Il est communément considéré que les macles sont d’importants
obstacles au glissement des dislocations. Nous allons ainsi analyser l’évolution des macles
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Figure 1.6 – a) Évolution du film au cours de la compression ; b) Évolution
du film au cours de la tension. (Dans la configuration FT (Flat Twinned)
les macles sont espacé de 4 nm) (FC : Faceted single-Cristal, ZT : Zigzag-

Twinned)[32]

perturbées par des dislocations ainsi que les mécanismes permettant aux dislocations d’in-
teragir avec ces objets.

Transmission de dislocations à travers un joint de macle

Lorsqu’une dislocation arrive au contact d’un joint de macle elle peut le traverser totale-
ment, partiellement, voire pas du tout [33]. Ces phénomènes dépendent des caractéristiques
de la dislocation comme son caractère vis ou coin, le fait qu’elle soit parfaite ou partielle,
etc. Chaque situation a un coût en énergie, et Y.T. Zhu et al. [34] ont effectué les calculs
d’un grand nombre de réactions possibles sur ces interfaces. Ces interactions peuvent avoir
des conséquences opposées vis à vis du joint de macle et de son évolution. Une dislocation
parfaite peut, en arrivant sur un joint de macle, se dissocier et former différentes disloca-
tions partielles. Dans le cas où une des dislocations partielles formées est sessile, l’opération
a pour conséquence de réduire la mobilité de ce joint de macle [35]. On trouve également le
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cas contraire, où une dislocation parfaite vis va, selon l’orientation de la contrainte, seule-
ment glisser dans la macle sans en modifier le joint de macle, ou générer des dislocations
partielles de macles (glissiles), ce qui conduit à l’épaississement de la macle [16].

Stockage de dislocations au joint de macle

Une dislocation peut être stockée dans un joint de macle, ce qui a pour effet de stocker
de l’énergie dans le système considéré, contrairement au cas des joints de grains que l’on
considère comme des puits de dislocations pouvant absorber les dislocations et ainsi réduire
l’énergie élastique du système. Dans le cas où un grand nombre de dislocations est accumulé
sur un même joint de macle, ce dernier peut être détruit et transformé en joint de grain.
Dans le cas de macles épaisses [36], le joint de macle cohérent devient un joint de grain
entre deux grains fortement désorientés, et l’orientation entre les deux cristaux peut alors
ne plus être celle de la relation de symétrie initiale liée au maclage. Dans le cas de macles
nanométriques (jusqu’à 10nm) [37], la macle est supprimée, ce qui donne un joint de grain
entre deux grains faiblement désorientés.

1.1.4 Effet de taille et d’orientation sur la plasticité

Lors de la déformation d’un matériau massif, le maclage peut être observé au sein
des matériaux à faible énergie de défaut d’empilement. Il reste cependant un phénomène
relativement rare par rapport au glissement pur lié au mouvement de dislocations. En
revanche, dans des objets de petites dimensions (de l’ordre du micron ou inférieur), des
changements de mécanismes plastiques sont observés à cause de l’influence des surfaces
de ces objets. En effet la proximité des surfaces avec l’ensemble du volume, ainsi que
l’orientation cristalline de ces surfaces vont perturber les caractéristiques de ces objets.
Ces perturbations sont liées aux énergies de surfaces et aux concentrations de contrainte
induites à ces dimensions. Le maclage est ainsi un phénomène pouvant devenir dominant
dans certaines situations.

Effet de taille

Du point de vue des propriétés mécaniques dans un premier temps, on observe une
forte évolution des grandeurs telle que la limite d’élasticité ou la contrainte d’écoulement
plastique lorsque l’on diminue la taille des objets. M.D. Uchic et al. [38] ont étudié ces
caractéristiques lors de compressions de micropilier (Ni et Ni3Al-Ta), et ils rapportent une
augmentation de la contrainte d’écoulement plastique lorsque la taille de leurs micropiliers
(respectivement de 5 à 40 µm et de 0,5 à 20 µm) diminue en dessous de la dizaine de micro-
mètre. Une des interprétations possible de ce phénomène est liée au fait que la diminution
du volume des échantillons modifie le stockage des défauts ce qui réduit leurs interactions,
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limitant ainsi leur multiplication. Ces mécanismes étant à la base de l’écoulement plastique,
si leurs apparitions sont diminuées, l’écoulement plastique est alors mis en difficulté.

M. Chen et al. [39] ont décrit le changement de mécanisme plastique au sein de système
nanocristalin d’alluminium. Pour cela ils ont posé un modèle où ils définissent une taille
critique de grains Dc selon laquelle le matériau se déforme par glissement de dislocations
partielles ou par glissement de dislocations parfaites :

Dc =
2αµ(bN − bp)bp

γ
(1.8)

avec α entre 0,5 et 1,5 définissant le caractère de la dislocation (vis - coin), γ l’énergie
de défaut d’empilement, µ le module de cisaillement, bN et bp les normes des vecteurs de
Burgers des dislocations parfaites et partielles.

Dans le cas de compressions sur des nanoparticules d’or de diamètre compris entre 300
nm et 550 nm [40], il est observé deux régimes de déformation plastique. Le premier est
une déformation partant d’un cristal parfait pour aboutir à un second cristal parfait. Ce
phénomène est causé par la faible chance pour les dislocations d’interagir entre elles et de
former des verrous. Au cours de ce régime la contrainte atteint des valeurs proches de la
résistance théorique d’un cristal parfait. Le second régime est ensuite causé par le support
de déformation offrant une plus grande surface de contact, et ainsi une plus grande région
nucléant des dislocations. Ces dislocations interagissent entre elles puis forment des sources
au sein des échantillons.

Au sujet des macles, X.L. Wu et al. [41] observent un effet de la taille des grains dans
des systèmes nanocristallins de nickel (avec des grains compris entre 10 et 75 nm) sur la
nucléation de macles. En effet ils montrent une relation entre le taux de macles et l’inverse
de la taille des grains, relation liée à l’évolution des énergies de défaut plan en fonction des
tailles de grains. D’un autre côté ils observent que la diminution de la taille des grains aug-
mente l’énergie d’émission de dislocations partielles de macle. Du fait de cette compétition,
ils en déduisent qu’il doit exister une taille de grains optimale pour favoriser le maclage.
Leurs recherches proposent ainsi une explication aux différences entre les observations ex-
périmentales et les observations de dynamique moléculaire qui se concentrent sur les tailles
de grain les plus petites (inférieures à 15nm).

Effet de l’orientation cristalline lors de sollicitations mécaniques

H.S. Park et al. [42] ont fait une étude en dynamique moléculaire sur l’influence de
l’orientation cristalline de nanofils métaliques (Nickel, Cuivre et Or) lors de sollicitations
mécaniques de tension et de compression. Leur objectif était de comparer les phénomènes
plastiques dans des objets de petite taille par rapport aux prédictions que peuvent fournir
les facteurs de Schmid dans des massifs selon l’orientation cristalline de la sollicitation
mécanique (Tableau 1.1). Ils ont ainsi effectué des calculs pour des sollicitations dans
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Table 1.1 – Facteurs de Schmid maximals par type d’événement plastique
et en fonction de la direction de sollicitation. [42]

Orientation dislocation parfaite dislocation partielle dislocation partielle
de macle de tension de macle de compression

<100> 0.42 0.24 0.47
<110> 0.41 0.48 0.25

les directions <110> et <100>. Ils ont utilisé pour leurs simulations des fils de section
carrée de 6 mailles atomiques de côté (section rhombique pour la direction <110> avec des
surfaces {111}), ce qui leur a permis d’observer également l’effet de l’orientation cristalline
des surfaces des nanofils sur la plasticité à ces échelles. Leurs observations montrent des
orientations de nanofils se déformant par glissement de dislocations partielles, ce qui génère
des défauts d’empilement ou du maclage, contrairement aux attentes basées sur les facteurs
de Schmid (Tableau 1.2). De plus, pour une même direction de sollicitation, l’orientation
de la surface détermine l’apparition de maclage. Lors d’une traction <110> par exemple,
si les surfaces du fil ont une orientation {111}, elles favorisent le maclage, contrairement à
l’autre situation où les surfaces sont de types {110} et {100}, ce qui ne génèrent que des
dislocations partielles et donc seulement des défauts d’empilement.

Table 1.2 – Mécanismes de déformation observés en fonction du type de sol-
licitation et de la géométrie de l’échantillon (<direction de traction>{surface

du fil à section carrée}). [42]

Orientation Chargement Prédiction Observation
<100>/{100} Tension Glissement Dislocations partielles
<100>/{100} Compression Maclage Maclage
<100>/{110} Compression Maclage Dislocations partielles

<110> Tension Maclage Dislocations partielles
<110>/{111} Tension Maclage Maclage

<110> Compression Glissement Dislocations parfaites et partielles
<110>/{111} Compression Glissement Pas de défauts linéaires

En 2010 Y.H. Wen et al. présentent une étude similaire [43], où ils étudient des nano-
fils d’or de section hexagonale avec différentes orientations cristalines (<100>, <110> et
<111>). Ils concluent leur étude en montrant que les prédictions faites par le facteur de
Schmid sont valides dans le cas de la compression mais pas dans le cas de la tension, où le
glissement par dislocations partielles est majoritairement activé pour toutes les orientations
que ce soit avec du maclage ou des défauts d’empilement.

Les différences de résultats entre ces deux études en simulations montrent donc que
l’orientation des surfaces couplée à la forme des nano-fils joue un rôle important sur la
nature des phénomènes plastiques activés au cours des différentes déformations. En ef-
fet pour des compressions dans la direction <110> par exemple, en fonction du type de
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surface ou de la section, 3 mécanismes plastiques différents sont observés (dislocations par-
faites, combinaison de dislocations parfaites et partielles, ou encore une absence de défaut
linéaire).

1.2 Expériences de déformation dans les films minces

L’or est étudié mécaniquement depuis très longtemps ; sa structure CFC, le fait qu’il
soit chimiquement inerte et ses excellentes propriétés électriques en font un matériau mo-
dèle avec beaucoup d’applications. Nous allons nous intéresser principalement aux cas de
films minces monocristallins, notamment dans le cas de traction. En effet ce genre de maté-
riaux a, comme nous l’avons vu, de nouveaux comportements aux petites échelles, comme
l’augmentation de la limite de déformation élastique et le changement du mécanisme de
déformation dominant, notamment avec la compétition entre le glissement simple et le
maclage.

1.2.1 Effets de taille lors d’essais mécaniques

G. Dehm et al. [44] ont déposé des films minces d’or sur des monocristaux de NaCl et ont
montré un effet de l’épaisseur du film déposé sur la proportion de macles au sein du film. En
effet ils expliquent l’apparition de macles au sein de leur film mince d’or par la compression
équibiaxiale causée par le refroidissement du substrat de NaCl et l’écart important de
coefficient de dilatation thermique entre l’or et le sel. Ils observent ainsi en microscopie
électronique en transmission que la densité de macles augmente quand l’épaisseur du film
diminue (Figure 1.7), pour des films compris entre 40 et 160 nm d’épaisseur. Les films les
plus fins ont tendance à favoriser le maclage. Ils expliquent que cet effet de taille est lié à
la minimisation de l’énergie de déformation de macle et de l’énergie de joint de macle.

Au sein de films minces d’or similaires, S.H. Oh et al. [45] ont montré un changement
de mécanisme de déformation en fonction de l’épaisseur des films d’or monocristallins
lors d’une traction dans la direction [100]. Leurs échantillons sont épitaxiés à 300˚C par
pulvérisation magnétron sur des substrats monocristallins de NaCl, puis transférés sur
polyimide. Ces dépôts permettent d’obtenir des films monocristallins avec une épitaxie
cube sur cube de l’or sur le sel : NaCl(001)[100]||Au(001)[100]. Les films d’or possèdent
cependant un réseau de macles sur leurs plans inclinés {111}. Les macles ont une épaisseur
de quelques nanomètres seulement (Figure 1.8.a .b) et leur densité varie en fonction de
l’épaisseur (la densité de macles diminue quand l’épaisseur augmente). Il est aussi notable
que leurs films sont parsemés de trous rectangulaires, qu’ils associent au retrait du substrat
de NaCl. Ils ont ensuite effectué des essais de traction in situ en microscopie électronique en
transmission sur leurs films de différentes épaisseurs (40, 60, 80 et 160 nm) dans la direction
[100]. Ils ont ainsi observé que dans leurs films les plus épais (160 nm), le mécanisme de
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Figure 1.7 – Densité de macle au sein de film mince d’or déposé à 300˚C
sur monocristal de NaCl, en fonction de l’épaisseur du film [44]

déformation principal est le glissement de dislocations parfaites 1/2 〈110〉 dans les plans
{111}. En revanche à partir de 80 nm d’épaisseur, plus les films sont minces (80 / 60
puis 40 nm), plus le glissement de dislocations partielles de Shockley est privilégié par
rapport au glissement de dislocations parfaites. Pour les films de 40 nm le glissement de
dislocations partielles semble même être le mode de déformation dominant. Cependant ils
relèvent uniquement la formation de défaut d’empilement et ne mentionnent pas la présence
de maclage au cours de leur traction, contrairement à J.W. Matthews [46] qui observe du
maclage mécanique dans des films minces d’or lors de traction [100] (cf partie 1.2.2).

Dans une autre expérience [47], P. A. Gruber et al. ont étudié, à l’aide de diffraction
de rayons X en synchrotron, des films d’épaisseur variant entre 31 nm et 858 nm lors
de traction uniaxiale [100]. Les films étudiés sont obtenus de la même manière que dans
l’étude précédente (pulvérisation magnétron sur des monocristaux de NaCl à 300˚C) et
possèdent donc les mêmes caractéristiques : films épitaxiés NaCl(001)[100]||Au(001)[100]
avec la présence de macles et de trous pour les films les plus minces (Figure 1.8.c). Ils ont
ensuite acquis des clichés de diffraction Laue au cours d’essais de traction. Puis à partir de la
position de leurs pics de diffraction, ils obtiennent les différentes contraintes d’écoulement
plastique de leurs films. Ils en concluent ainsi que la contrainte d’écoulement varie en
fonction de l’épaisseur (Figure 1.9), plus le film est mince plus la contrainte d’écoulement
plastique est grande.
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Figure 1.8 – Film d’or épitaxié sur NaCl puis transféré sur polyimide avant
déformation, a) coupe transverse 60 nm d’épaisseur[45] ; b) coupe transverse

160 nm d’épaisseur[45] ; c) vue plane 31 nm d’épaisseur [47]

Figure 1.9 – Contrainte d’écoulement en fonction de l’épaisseur du film
d’or monocristallin [47]
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1.2.2 Influence de la direction de traction sur l’or

Les facteurs de Schmid permettent de prévoir que les phénomènes plastiques activés
ne sont pas les mêmes selon l’orientation des matériaux, que ce soit pour des matériaux
massifs, des films ou des nanofils [43]. Dans notre étude nous allons nous intéresser aux
cas des films minces. J.W. Matthews [46] a notamment comparé des films monocristallins
(platine, paladium, or, argent, cuivre, nickel) déformés lors de tractions dans les directions
[110] et [100]. Ses films d’or sont obtenus par évaporation sur un substrat de NaCl mono-
cristallin chauffé entre 300 et 360˚C, malheureusement J.W. Matthews ne fait pas mention
de l’épaisseur de ses films dans son article. Il observe que ses échantillons possèdent initia-
lement un réseau de macles de croissance dans les différents plans {111} (Macles notées G
Figure 1.10.a). Ces macles sont beaucoup moins longues que celles observées dans la section
1.2.1. Il déforme ensuite ses films dans un premier temps à l’aide de ruban adhésif, puis
dans un second temps par clivage du substrat de sel. Il effectue ensuite des analyses post
mortem sur ses échantillons déformés ou clivés. Les échantillons déformés à l’aide de ruban
adhésif sont déformés aux alentours de 1%. Après une traction dans la direction [110], ces
échantillons présentent de grandes macles lenticulaires perpendiculaires à la direction de
traction, d’une dizaine de microns de long et d’un micron de large (Figure 1.10 b), et les
macles peuvent être parcourues d’une fissure en leur centre. Dans le cas de traction dans la
direction [100], les échantillons montrent des macles allongées dans les 2 directions 〈110〉 du
plan du film, et des fissures au centre de certaines macles (Figure 1.10 a et c). En observant
les échantillons clivés selon la direction [100], il est alors observé que le profil de rupture
est en dent de scie avec les arêtes orientées selon les mêmes directions que les macles. J.W.
Matthews en vient ensuite à la conclusion qu’un système de glissement {111}<110> est
activé dans les macles, et que cela conduit à l’affinement du film au niveau des macles,
menant aux fissures puis à la rupture.

1.3 Objectifs de l’étude

Comme montré dans les paragraphes précédents, les échantillons d’une épaisseur de
quelques dizaines de nanomètres possèdent des phénomènes plastiques qui diffèrent de
ceux des massifs notamment à cause des effets des surfaces entrant en jeu puisque le ratio
surface/volume devient non négligeable. Une compétition entre le glissement de dislocations
partielles et le glissement de dislocations parfaites est attendue. Dans l’or, une épaisseur
de films de 50 nm semble être une épaisseur de transition de mécanisme de déformation
plastique. On peut souligner que différentes études n’observent pas forcément le maclage
malgré des échantillons et des sollicitations similaires.

Outre les changements de mécanismes de déformation causés par les petites dimensions,
une fois un matériau maclé, dans certains cas il est possible d’observer de la plasticité
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Figure 1.10 – Micrographies de microscopie électronique en transmission
de J.W. Matthews ; a) Film déformé dans la direction [100] (G : macles de
croissance (petites) / D : macles de déformation (longues)) (Or) ; b) Film
déformé dans la direction [110] (macle lenticulaire au centre) (Palladium) ;

c) Fissure (C) dans un film déformé dans la direction [100] (Or) [46]

réversible telle que le démaclage, qui est un comportement mécanique recherché. Les maté-
riaux nanomaclés peuvent présenter des propriétés pseudo-élastiques grâce à des cycles de
maclage-démaclage. Ce genre de régime possédant de la plasticité réversible repousserait la
fatigue causée lors de cycle de déformation tout en augmentant l’amplitude de déformation
de ses matériaux.

Nous nous sommes intéressés aux films minces d’or monocristallins (notamment de 50
nm) déposés sur NaCl en température, pour effectuer des essais de traction. Nous avons
dans un premier temps élaboré différents échantillons pour sélectionner des échantillons
relativement modèles, dans l’objectif d’avoir le moins de défauts initiaux possible (disloca-
tions, macles, trous, marches). Puis dans un second temps, cette étude présente l’évolution
de ces films minces au cours de différents essais de tractions. Nous nous concentrons no-
tamment sur l’évolution des macles au cours de ces essais, et la direction de traction sera
dans cette étude un paramètre clef. Nos échantillons nous permettent d’utiliser comme
techniques d’analyse : la diffraction des rayons X grâce au grand nombre d’électrons de l’or
(Z = 79) et la microscopie électronique en transmission grâce aux faibles épaisseurs des
échantillons. Cela nous permet d’avoir des informations à différentes échelles : des informa-
tions statistiques dans un premiers temps à l’aide des rayons X, comme l’évolution relative
du volume de macles ou la déformation élastique des différents plans ; puis des informations
locales à l’échelle des défauts cristallins, pour observer leurs nucléations, leurs interactions
et leurs différentes évolutions.
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Chapitre 2

Elaboration et caractérisation des films
minces d’or

De nombreuses études ont analysé la croissance de films minces d’or déposés par éva-
poration sur des substrats de monocristaux d’halogénures alcalins tels que le chlorure de
sodium (NaCl)[48][49][50]. Elles ont permis de mettre en évidence les différentes relations
d’épitaxies obtenues en fonction des conditions de dépôts, telles que la température et la
vitesse de dépôt, ou encore l’état de surface du substrat. L’or et le sel sont deux maté-
riaux de structure cristallographique cubique à faces centrées (CFC) avec des paramètres
de maille très différents, respectivement, 0,408 nm et 0,564 nm. Malgré tout, des couches
minces d’or épitaxiées sur le NaCl peuvent être fabriquées selon les conditions de dépôts.
Ainsi, il a été montré que l’un des facteurs essentiels pour obtenir une croissance en épi-
taxie était la température de dépôt. Il existe différents domaines de température avec une
transition du polycristal au monocristal en passant par une évolution des composantes de
texture cristallographique qui passent d’une composante majoritaire [111] à une compo-
sante majoritaire [001] dans le cas de l’or [51]. D’autres ont observé qu’une vitesse de dépôt
importante permettait d’obtenir des films épitaxiés sur sel contrairement à une vitesse de
dépôt plus lente qui conduit plutôt à des films polycristallins [52]. L’influence de l’état
de surface du substrat a également été analysée afin de mieux comprendre comment ces
relations d’épitaxies sont influencées par la forte tendance du sel à adsorber des éléments
[53].

Ce chapitre présente la technique d’élaboration des échantillons ainsi que leurs carac-
térisations structurales réalisées principalement par diffraction des rayons X (mesure de
figure de pôles) et microscopie électronique en transmission. Les films minces d’or ont été
élaborés par pulvérisation ionique en faisant notamment varier la températures de dépôt.
L’objectif était d’élaborer des films minces monocristallins le plus homogène possible, sans
gradient dans l’épaisseur, avec une densité de défauts relativement faible, et ce, afin d’étu-
dier leur comportement mécanique et les événements plastiques associés. En outre, il fallait
aussi que les couches monocristallines puissent être transférées sur un substrat étirable afin
de pouvoir réaliser les essais de déformation in situ sous diffraction des rayons X.
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2.1 Synthèse d’échantillons

2.1.1 Dépôts par pulvérisation ionique

La procédure d’élaboration de nos échantillons commence par la préparation du sub-
strat, que nous obtenons à partir d’un barreau monocristallin de NaCl de 10 × 10 × 50

mm3 orienté {100} sur chaque face. Nous clivons ensuite le monocristal afin d’obtenir une
surface fraîchement clivée de 10×10 mm2. Le clivage est effectué à l’air libre ; les substrats
obtenus sont immédiatement placés dans un bâti de dépôt conçu et élaboré au laboratoire
et dénommé EVASION (Figure 2.1). Ce bâti d’un volume d’environ 184 litres est relié à un
groupe de pompage turbo-moléculaire permettant d’atteindre en quelques heures un niveau
de vide de l’ordre de 10−6 mbar. Les monocristaux de sel sont ensuite chauffés à une tempé-
rature donnée (entre 100˚C et 400˚C) pendant au moins 2 heures pour désorber et subir
une certaine reconstruction thermique, puis sont maintenus à cette même température au
cours du dépôt.

Figure 2.1 – Schéma du bâti de dépôt par pulvérisation ionique : EVASION

Les échantillons sont synthétisés par dépôt physique en phase vapeur (ou PVD pour
Physical V apor Deposition), par pulvérisation ionique. La pulvérisation ionique consiste
dans notre cas à ioniser puis accélérer de l’argon, puis de le projeter sur une cible d’or. Dans
le cas présent, nous avons utilisé une source Kaufman où un gaz d’argon est inséré à raison
de 1,2±0, 2 ml/min dans la source, puis il y est ionisé par un filament de tantale dans lequel
passe un courant de 10±1 A. Ce plasma est ensuite soumis à une différence de potentiel de
50±5 V puis une grille de carbone applique une seconde différence de potentiel de 150±1
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V pour canaliser les ions hors de la source. Enfin une dernière différence de potentiel de
1200±1 V est appliquée pour projeter les ions sur la cible d’or avec un courant de faisceau
maintenu à 40±1 mA. Lors du dépôt, la pression dans le bâti est de 1× 10−4 mbar et il est
également notable qu’un filament neutraliseur en tantale est présent pour rendre le faisceau
électriquement neutre. Il résulte de ces paramètres un dépôt d’une vitesse de 0.06 nm/sec
caractérisé par profilométrie optique et par réflectométrie en rayons X. L’or pulvérisé par
l’argon se condense sur des substrats placés face à la cible d’or à une distance de 21 cm sur
un porte-échantillon chauffant permettant des températures de dépôt comprises entre la
température ambiante et 700˚C. Lors de nos études, nous avons utilisé comme substrat des
monocristaux de NaCl sur lesquels nous avons déposé des couches minces d’or à diverses
températures (100˚C à 400˚C) d’épaisseur allant de 20 nm à 200 nm.

2.1.2 Création d’une éprouvette de traction

Une fois les dépôts effectués, il est possible de dissoudre le sel dans de l’eau déionisée
pour le récupérer sur un autre support. En effet, mis en contact avec l’eau, le film d’or se
décolle très facilement du sel. Comme la tension de surface de l’eau suffit à maintenir le
film à la surface, il est relativement aisé de récupérer le film monocristallin d’or en plon-
geant le support choisi dans l’eau. Nous avons ainsi utilisé comme support des éprouvettes
cruciformes en polyimide (Kapton R©) pour nos expériences de déformations biaxiales in situ
au synchrotron, et des grilles en cuivre pour les observations en microscopie électronique
en transmission (MET). Il est intéressant de noter que l’or est très adhérent au support en
polyimide ; il résiste à l’épreuve du scotch et ne peut être dissocié simplement du Kapton R©

pour d’éventuelles observations post-mortem (après un essai de déformation) en MET.

2.2 Caractérisation d’échantillons

2.2.1 Le principe des figures de pôles

Dans un premier temps, nos échantillons ont été analysés à l’aide de la diffraction
de rayons X en laboratoire sur 2 diffractomètres 4 cercles Seifert 3000 et Seifert Space
TS-4 (Figure 2.2.b), équipés d’une anode de cuivre comme source de rayons X et d’un
monochromateur (graphite courbe) permettant de filtrer la raie Kβ.

Lors de mesures de rayons X en mode θ/2θ qui ne sondent que les distances interréti-
culaires (dhkl) des plans parallèles à la surface, nous avons constaté que nos échantillons
étaient très texturés et possédaient de fortes composantes de textures cristallographiques
<111> ou <002> perpendiculaires à la surface, variables selon la température de dépôt.
D’une façon générale, il y a diffraction lorsque le vecteur de diffusion q, est un vecteur du
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Figure 2.2 – a) Condition de diffraction lorsque qhkl est un vecteur du
réseau réciproque ; b) Schéma du diffractomètre Seifert 3000 et des rotations

utilisées lors des mesures.

réseau réciproque (Figure 2.2.a). On note alors qhkl avec h, k et l ∈ Z dans la relation :

qhkl = kf − ki (2.1)

avec |kf | = |ki| = 2π
λ

respectivement le vecteur d’onde du faisceau diffracté et le vecteur
d’onde du faisceau incident (Figure 2.2.a). Ceci permet d’obtenir la loi de Bragg :

2dhkl sin θ = n · λ (2.2)

avec θ l’angle entre les plans diffractants et ki, n l’ordre de réflexion, et λ la longueur
d’onde des rayons X égale à 0,154 nm dans le cas d’une anode de cuivre (8,04 keV pour
Kα1).

Pour caractériser nos échantillons, nous avons voulu connaître plus précisément l’orien-
tation des grains dans nos échantillons, et pour ce faire, nous avons effectué des figures de
pôles. Une figure de pôles s’effectue à θ/2θ constant pour ne sonder qu’une seule famille de
plans (ou bien une seule distance interréticulaire). On définit ensuite φ l’angle de la rota-
tion autour de la normale à la surface de l’échantillon, appelé azimut, et ψ l’angle entre la
normale à la surface de l’échantillon et le vecteur qhkl, appelé déclinaison (Figure 2.2.b).
En faisant une suite de mesures en φ, couplée à une suite de positions en ψ, on parvient
à sonder toutes les orientations possibles d’une famille de plans dans un échantillon, le
résultat étant une carte à deux dimensions, de l’intensité mesurée à chaque points (φψ),
représentée en coordonnés polaires (Figure 2.3.b). Dans l’espace réciproque, cela revient à
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sonder la surface d’une demi sphère de rayon (Figure 2.3.a) :

‖qhkl‖ =
√
h2 + k2 + l2 × 2π

aAu
(2.3)

avec aAu le paramètre de maille de l’or en nanomètre donc ‖q111‖ en nm−1. Soit pour une
figure de pôles des plans {111} :

‖q111‖ =
√

3× 2π

aAu
= 26, 67 nm−1 (2.4)

Figure 2.3 – a) Schéma d’une figure de pôles {111} dans l’espace réci-
proque ; b) Exemple typique d’une figure de pôles {111} d’un échantillon

d’or, avec les angles de rotation azimutal φ et de déclinaison ψ.

Nous avons commencé par effectuer des figures de pôles sur les plans {111}, {200},
{220} et {311} puis nous nous sommes concentrés sur les figures de pôles des plans {111}
pour effectuer une analyse relative des évolutions entre les échantillons. Dans une figure de
pôles, la position des pics de diffraction en ψ peut être calculée ainsi :

ψ = arccos(
h1 × h2 + k1 × k2 + l1 × l2√
h2

1 + k2
1 + l21 ×

√
h2

2 + k2
2 + l22

) (2.5)

avec (h1, k1, l1) les indices des plans sondés et (h2, k2, l2) les indices liés à l’orientation par
rapport à la surface d’un grain diffractant.
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2.2.2 Figures de pôles des échantillons d’or déposés sur sel

Au sein des échantillons d’or déposés sur sel et d’après la formule 2.5, nous obser-
vons des pics de diffraction aux orientations reportées dans le tableau 2.1. Ceci permet de
connaître l’orientation des différentes composantes cristallines d’un échantillon par rapport
à sa surface.

Table 2.1 – Tableau des positions théoriques en ψ des intensités observées
sur les figures de pôles, selon l’orientation des plans (h1, k1, l1) parallèles à

la surface du grain diffractant et selon les plans (h2, k2, l2) diffractants

ψ ψ ψ ψ
h2, k2, l2 h1k1l1 h2, k2, l2 h1k1l1 h2, k2, l2 h1k1l1 h2, k2, l2 h1k1l1

(1,1,1) (0,0,2) (2,2,0) (3,1,1)
1, 1, 1 0˚ 1, 1, 1 54.74˚ 1, 1, 1 35.26˚ 1, 1, 1 29.50˚
1,-1, 1 70.53˚ 1,-1, 1 90˚ 1,-1, 1 58.52˚

1,-1,-1 79.98˚
0, 0, 1 54.74˚ 0, 0, 1 0˚ 0, 0, 1 90˚ 0, 0, 1 72.45˚

1, 0, 0 90˚ 1, 0, 0 45˚ 1, 0, 0 25.24˚
2, 2, 1 15.79˚ 2, 2, 1 70.53˚ 2, 2, 1 19.47˚ 2, 2, 1 25.24˚
2, 2,-1 54.74˚ 1, 2, 2 48.19˚ 2, 1, 2 45˚ 2, 2,-1 45.29˚
2,-2,-1 78.90˚ 2,-1, 2 76.37˚ 1, 2, 2 45.29˚

2,-2, 1 90˚ 2,-2, 1 59.83˚
2,-2,-1 72.45˚
1, 2,-2 72.45˚
-1, 2, 2 84.23˚

La distribution en φ des grains au sein de l’échantillon est déterminée à partir des sy-
métries de pics observées sur les figures de pôles. À l’aide de projections stéréographiques,
nous affichons la position des pôles théoriques d’une orientation cristalline donnée, puis par
addition de projections stéréographiques, nous pouvons reconstruire nos figures de pôles
expérimentales. Dans le cas des figures de pôles {111}, nous avons par exemple les projec-
tions stéréographiques de la figure 2.4 (Les autres figures de pôles sont traitées en annexe
A). La figure 2.4.a représente sur une projection stéréographique les 4 pôles {111} pour
une orientation cristalline [001] normale à la surface. Les plans {111} sont représentés par
les surfaces du tétraètre de Thompson dans l’espace direct sur la figure 2.4.d. Cela justifie
les pics sur la figure de pôles à ψ = 54.7˚avec une orientation de grain unique, corres-
pondant à la relation d’épitaxie Au(001)[100]||NaCl(001)[100] de l’or avec le substrat de
NaCl (cf figure 2.4.h). Par ailleurs, les figures 2.4.c et .f présentent les pôles {111} pour une
orientation cristalline [111] normale à la surface. Cela explique la présence du pic central
et de 8 pics supplémentaires sur la figure de pôles {111} de la figure 2.4.h. Les pics aux
ψ = 0˚et ψ = 70.5˚sont associés à 4 orientations de grains différentes ayant pour relation
d’épitaxie avec le substrat : Au(111)<110>||NaCl(001)<110>. La figure 2.4.c représente
les plans {111} au sein d’une de ces orientations. Enfin, les pics restants à ψ = 15.8˚et
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Figure 2.4 – Construction d’une figure de pôles {111} à l’aide de projections
stéréographiques ; a) projection stéréographique d’une orientation cristalline
[001] ; b) projection stéréographique d’une orientation [22-1] (macle (111)) ;
c) projection stéréographique d’un grain [111] ; d) Représentation de la maille
cristalline associée à son tétraèdre de Thomson dans l’espace réel, en bleu
pour l’orientation [001], e) en jaune pour une macle (maclé selon les plans
(111) de l’orientation bleu [001]), et f) en vert pour l’orientation [111] ; g)
Schéma de la somme des projections stéréographiques correspondant à la
figure de pôles {111} d’un échantillon ; h) Figure de pôles {111} expérimen-
tale d’une couche mince d’or de 200 nm déposée à 225˚C et les orientations
cristallines associées aux pics. (En rouge intensité de plans [220] du substrat

monocristallin de NaCl orienté [001])
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ψ = 78.9˚proviennent d’orientations cristallines ayant une orientation {221} par rapport
à la surface du film. Ces orientations {221} correspondent à des macles inclues dans un
cristal orienté [001]. Une projection stéréographique des plans {111} contenus dans une
macle (111) est présentée sur la figure 2.4.b avec les plans {111} schématisés sur la figure
2.4.e. L’orientation des macles est définie par la relation de symétrie par rapport à leur plan
de maclage, plan de type {111}. Cristallographiquement, cela correspond à une rotation
de 180˚du réseau autour de la direction <111> perpendiculaire au plan de maclage. On
obtient ainsi pour une macle selon le plan (111) par exemple, une orientation cristalline
(22-1). Lors de cette rotation, les plans (111) ne changent pas d’orientation (couple (φ, ψ)),
et on observe donc la superposition des pics des plans (111) de la matrice [001] et des macles
(22-1) sur une figure de pôles à ψ = 54.7˚(Figure 2.4). Il s’agit du plan de maclage, plan
dans lequel on trouve le joint de macle cohérent. Lors de la croissance des échantillons, les
4 types de macles sont équiprobables selon les 4 plans {111} de la matrice ; ceci explique la
symétrie d’ordre 4 pour ces pôles. La figure 2.4.g représente ainsi l’addition des projections
stéréographiques avec les symétries associées à chaque orientation. Le raisonnement pré-
senté ci-dessus permet d’indexer la figure de pôles d’un échantillon d’or de 200 nm déposé
à 225˚C représentée en Figure 2.4.h.

Dans le reste de la thèse, nous nommons les différents macles par rapport à leur plan de
maclage au sein de la matrice monocristalline. Nous orientons la matrice monocristalline
comme indiqué sur les figures 2.4.a et 2.5 et nous distinguons les 4 familles de macles pré-
sentes dans l’échantillon, ces 4 familles de macles correspondent à 4 orientations distinctes
(représentées par 4 couleurs en Figure 2.5).

2.2.3 Effet de la température de dépôt

Les figures de pôles des plans {111} révèlent plusieurs pics à différents ψ en fonction
de la température de dépôt. Les dépôts à température peu élevée (100˚C, Figure 2.6.a)
présentent des pics à ψ = 0˚et ψ = 70, 5˚, ce sont les plans d’un cristal orienté avec des
plans {111} parallèles à la surface. De plus on constate que les grains déposés respectent une
symétrie d’ordre 4 correspondant à l’orientation du substrat monocristalin de NaCl [001].
Cette orientation correspond à la relation d’épitaxie Au(111)<110>||NaCl(001)<110>.

À plus haute température (400˚C), les figures de pôles {111} (Figure 2.6.b) présentent
des pics intenses à ψ = 54, 7 ˚. Ces pics correspondent à une orientation ayant des
plans (001) parallèles à la surface. Ces pics sont donc caractéristiques d’une croissance
d’or ayant une relation d’épitaxie cube sur cube avec le substrat, soit NaCl(001)[100]||
Au(001)[100]. Cependant, la figure de pôles contient également des pics d’intensité plus
faible, en ψ = 15, 8˚et ψ = 78, 9˚. Ces pics sont caractéristiques de régions cristallines
orientées NaCl(001)[100]||Au(22-1)[-122] et de la symétrie d’ordre 4 qui s’en suit autour de
[001] dans la matrice monocristalline. Ces orientations correspondent aux orientations de
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Figure 2.5 – a) Figure de pôles {111} d’un échantillon d’or de 50 nm
déposé à 400˚C ; b) Projection stéréographique des plans {111} associés aux
4 macles et à la matrice d’or ; c) Micrographie STEM-DF d’un échantillon
d’or de 50 nm déposé à 400˚C (en vue plane) ; d) Schéma des plans de
maclage (plans {111}) dans le film ; e) Schéma des macles vue de dessus.
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Figure 2.6 – a) Figure de pôles {111} d’un échantillon de 200 nm déposé
à 100˚C sur un substrat monocristallin de NaCl ; b) Figure de pôles {111}
d’un échantillon de 200 nm déposé à 400˚C sur un substrat monocristallin

de NaCl

macles inclues dans un monocristal d’or épitaxié NaCl(001)[100]||Au(001)[100]. Il y a en
effet 4 plans de maclage {111} aux mêmes ψ dans un monocristal d’or ayant cette orien-
tation, ce qui explique la symétrie d’ordre 4 des pics liés aux macles. On peut à nouveau
noter que chaque macle possède un pôle qui diffracte aux mêmes angles (φ, ψ) qu’un pic
de la matrice monocristalline, c’est le plan de maclage (plan du joint de macle cohérent).

Nous avons ensuite effectué des dépôts à des températures intermédiaires pour observer
la transition entre les 2 textures. Pour un dépôt à 225˚C (Figure 2.4.h) nous observons
une double texture mêlant les 2 orientations, toutefois l’orientation majoritaire du film
est une orientation [001], avec des pics liés aux macles très prononcés. Sur la figure 2.7.a
on peut observer le changement de texture lié à la température. Pour des dépôts à une
température de 300˚C, on observe que le film est orienté [001] avec des pics liés aux macles
moins intenses que ceux des échantillons déposés à 225˚C. Nous avons choisi d’observer
l’évolution du rapport entre le pic lié aux macles et le pic lié à la matrice monocristalline
[001] pour mettre en évidence une évolution relative de la proportion de macles au sein des
échantillons en fonction de la température de dépôt. On observe ainsi sur la figure 2.7.b ,
l’évolution du ratio des intensités des macles sur l’intensité de la matrice monocristalline.
L’or déposé et le substrat de sel présentent des coefficients de dilatation thermique éloignés,
14.2 ∗ 10−6 K−1 pour l’or et entre 39.80 ∗ 10−6 K−1 à T=300 K et 51.80−6 K−1 à T=700
K pour le substrat de sel [54]. Au cours du refroidissement à température ambiante, une
compression équibiaxiale de l’ordre de 1% de déformation est donc soumise par le substrat
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au film d’or. Selon Dehm et al., cette compression pourrait générer des macles [44]. Nous
observons cependant l’inverse ; en effet, plus la température du dépôt est élevée, moins le
volume de macles est important (par rapport au volume de la matrice).

Figure 2.7 – a) Coupes de figures de pôles {111} en fonction de la décli-
naison ψ, d’échantillons de 200 nm déposés à différentes températures. Les
coupes sont réalisées en intégrant sur tous les φ ; b) Ratio de l’intensité des
pics liés aux macles (orientation (22-1)) par rapport aux pics liés à la ma-
trice (orientation (001)) pour des films de 50 nm d’épaisseur en fonction de

la température de dépôt.

2.2.4 Microscopie électronique

Pour approfondir nos analyses, nous avons voulu obtenir des images de nos échantillons
aux échelles micrométrique et nanométrique. Pour se faire nous avons employé un mi-
croscope électronique en transmission JEOL 2200 FS (Figure 2.8). Les échantillons sont
préparés de deux manières différentes selon l’observation désirée : coupe transverse ou vue
plane.

Pour préparer un échantillon pour une observation en vue plane, nous avons dissous
le substrat de NaCl dans de l’eau déionisée, puis récupéré l’échantillon sur une grille de
microscopie en cuivre grâce à la tension de surface de l’eau permettant au film d’or de
rester en surface.

Pour préparer un échantillon pour une observation en vue transverse, nous avons utilisé
un faisceau d’ions gallium focalisé (FIB : Focused Ion Beam) pour découper puis extraire
une lame mince d’un échantillon. L’appareil utilisé est un Helios NanoLab G3 CX Dual-
Beam de FEI, permettant d’alterner entre de l’imagerie électronique à balayage, de l’image-
rie par faisceau d’ions et de la découpe par faisceau d’ions. Les paramètres d’amincissement
ont varié selon les échantillons et selon le type de substrat au moment des découpes, mais
ils respectaient les étapes suivantes : une protection de la surface à l’aide de platine déposé
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Figure 2.8 – Schéma du microscope électronique en transmission JEOL
2200 FS

à l’aide du faisceau électronique de la colonne du microscope puis déposé à l’aide du fais-
ceau d’ions, une première découpe à 30 kV, et pour finir un amincissement se terminant à
5 kV.(méthode d’amincissement tiré de Langford et al.[55]).

Le microscope électronique en transmission utilisé émet des électrons grâce à une source
Schottky constituée d’une pointe de tungstène. L’émission Schottky consiste à chauffer la
source tout en lui appliquant un champ électrique. Les électrons émis sont ensuite accélérés
jusqu’à 200 kV dans la colonne du microscope sous ultravide (10−6 mbar).

Un microscope électronique en transmission utilise les électrons comme utiliserait des
photons un microscope optique. Ainsi pour gérer le grandissement, le microscope utilise
des lentilles électromagnétiques pour focaliser le faisceau électronique. Il est alors possible
en modifiant le courant dans ces lentilles, de passer de l’observation de l’image de la pro-
jection de l’échantillon dans l’espace réel, à une observation dans l’espace réciproque de la
diffraction de l’échantillon. À partir de l’ouvrage de microscopie rédigé par D. B. Williams
and C. B. Carter [56], nous décrivons ci dessous les techniques que nous avons utilisé.

Le microscope possède différents modes d’acquisition utilisant le faisceau électronique
comme une onde plane éclairant l’échantillon. Tout d’abord, il est nécessaire d’obtenir le
cliché de diffraction électronique lié à l’échantillon analysé. Une fois le cliché de diffraction
observé, le microscope électronique en transmission offre la possibilité de sélectionner une
région du cliché de diffraction à l’aide d’un diaphragme pour obtenir par la suite différents
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types d’imagerie. En sélectionnant la tache central du cliché de diffraction (faisceau trans-
mis), on observe ce qui est appelé un champ clair (BF : Bright Field). Ce mode d’imagerie
projette une image de l’échantillon sur le détecteur où apparaissent en sombre les éléments
en condition de diffraction, et en blanc les régions où les électrons n’ont pas été déviés
(centre du cliché de diffraction). Au contraire, si l’on sélectionne à l’aide du diaphragme
de contraste une autre tache du cliché de diffraction (g non nul), on effectue ce que l’on
appelle un champ sombre (DF : Dark Field). La micrographie de la projection de l’échan-
tillon révèle alors en clair les régions possédant des plans en condition de diffraction, pour
le vecteur de diffusion sélectionné. En utilisant un diaphragme de sélection plus grand, et
lorsque l’échantillon est en axe de zone (i.e. lorsque l’échantillon est orienté par rapport à
une direction du réseau cristallin de bas indice), on peut sélectionner le centre du cliché de
diffraction en incluant les premiers g non nuls. Avec un grandissement suffisant, la micro-
graphie peut alors représenter la position des colonnes atomiques de la région en axe de
zone, et ce après simulation des interférences entre les g, c’est ce que l’on appelle la haute
résolution.

Le microscope peut ensuite être utilisé dans un second mode de fonctionnement avec
un faisceau électronique focalisé sur l’échantillon. Une micrographie est alors effectuée en
balayant la région à acquérir (STEM pour scanning transmission electron microscopy).
L’intensité pour chaque position du faisceau est ensuite enregistrée sur des détecteurs. Le
détecteur pour champ clair est un disque alors que ceux pour les champs sombres sont
des détecteurs annulaires : ADF (annular dark field) et HAADF (high angle annular dark
field).

Lors d’observations de coupes transverses, nous avons pu mesurer la taille des macles
de nos échantillons. Pour un échantillon de 200 nm déposé à 300˚C, nous observons des
macles de 10 nm±2 nm d’épaisseur et ces macles ne traversent pas la totalité des 200
nm d’épaisseur des films d’or. Dans des échantillons déposés à 400˚C, on observe moins
de macles, et les macles présentes sont plus fines, celles observées mesurent environ 5
nm d’épaisseur (Figure 2.9.a .b). Une lame provenant d’un échantillon de 50 nm déposé
à 400˚C présente une quantité de macles plus importante qu’un échantillon de 200 nm
déposé dans les mêmes conditions (Figure 2.9.d), mais les macles sont aussi fines (de 2 à
5 nm d’épaisseur). En revanche, on observe les macles traverser les 50 nm d’épaisseur de
l’échantillon contrairement aux macles des échantillons de 200 nm. Dans le cas d’un dépôt
à 100˚C, l’échantillon présente une croissance colonnaire dans une orientation {111} par
rapport à la surface. On y observe aussi des macles de croissance mais cette fois-ci, elles
sont parallèles à la surface et réparties sur la hauteur des grains colonnaires (Figure 2.9.c).

Pour des observations en vue plane (Figure 2.10), nous avons seulement utilisé des
échantillons déposés à 400˚C faisant 50 nm d’épaisseur pour être transparent aux élec-
trons car l’or est un élément lourd (79ème élément du tableau périodique). Les vues planes
nous permettent d’observer la distribution et la forme des macles au sein des échantillons.



38 Chapitre 2. Elaboration et caractérisation des films minces d’or

Figure 2.9 – a) Micrographie TEM-BF en vue transverse d’un film d’or
de 200 nm déposé à 400˚C (et cliché de diffraction associés). Une macle
est représentée entre les 2 flèches blanches ; b) Micrographie HRTEM d’une
macle d’un film d’or de 200 nm déposé à 400˚C, et Transformée de Fourrier
des régions encerclé ; c) Micrographie STEM-DF d’un film de 200 nm d’or
déposé à 100˚C, on observe une croissance colonnaire possédant des macles
parallèles à la surface ; d) Micrographie STEM-BF d’un film d’or de 50 nm

déposé à 400˚C, les macles sont les contrastes noirs obliques.
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D’après la Figure 2.10.a, pour un échantillon de 50 nm déposé à 400˚C, nous observons
des macles de 50 nm de longueur en moyenne (allant de 15 nm à 100 nm) et l’on observe
autour de 120 macles par µm2.

Les macles dans nos couches minces monocristallines sont donc beaucoup plus petites
que celles observées par P.A Gruber et al. [47] ou S.H. Oh et al. [45] (cf Figure 1.8). En
effet, leurs macles ont des longueurs de l’ordre du micromètre et des épaisseurs supérieures
à la dizaine de nanomètres. De telles différences sont probablement liées aux recuits des
échantillons effectués au cours de l’élaboration de leurs échantillons (cf partie 1.2.1).

Les macles que nous observons sont tellement fines qu’elles ont l’aspect de défauts
d’empilement lors de vue plane en champ clair en microscopie électronique en transmission.
Il est cependant possible de sélectionner des pics additionnels sur un cliché de diffraction
électronique qui révèlent la présence de macles (Figure 2.11.a), et de montrer que les
contrastes observés correspondent bien à un volume diffractant de macles. Nous observons
ainsi en champ sombre que nous avons dans nos échantillons, les différentes orientations de
macles possibles liées à la matrice monocristalline orientée [001] (Figure 2.11.b.c.d). Ceci
corrobore parfaitement les observations effectuées par diffraction de rayons X, autant du
point de vue de la matrice monocristalline que du points de vue des macles et de leurs
répartition en 4 familles de macles.

Figure 2.10 – Micrographies STEM-ADF d’un échantillon en vue plane, les
contrastes rectangulaires foncés sont des macles, les contrastes en filaments
noirs sont des dislocations. Film d’or de 50 nm d’épaisseur élaboré à 400˚C
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Figure 2.11 – a) Cliché de diffraction, avec l’intensité majoritaire provenant
du film d’or (50 nm d’épaisseur élaboré à 400˚C) et les taches plus faibles
provenant des macles, et avec la position du diaphragme de contraste utilisé
pour les micrographies TEM-DF suivantes représentés par des cercles : b) 1
en rouge c) 2 en vert d) 3 en bleu. ; b)c)d) Micrographies TEM-DF réalisées
à l’aide d’un petit diaphragme de contraste pour illuminer une à une les

familles de macles.
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2.3 Conclusion

Comme le rapporte la littérature, nous avons mis en évidence l’importance de la tem-
pérature de dépôt sur la microstructure de couches minces d’or élaborées par pulvérisation
ionique. Les dépôts à haute température fournissent des films ayant moins de défauts ini-
tiaux par rapport aux températures plus basses, en terme de densité de macles, d’épaisseur
des macles et de quantité de dislocations.

Dans la suite de ce travail, nous avons choisi de travailler sur des échantillons de 50 nm
d’épaisseur déposés à 400˚C :

- cette température de dépôt de 400˚C permet d’obtenir une couche mince d’or mono-
cristalline ; ceci nous permet de nous affranchir des phénomènes plastiques liés aux joints
de grains. Ces films monocristallins contiennent des macles traversant totalement l’épais-
seur du film de la surface à l’interface avec le substrat. Ces macles sont réparties de façon
homogène et sont de dimensions réduites de 15 à 100 nm de longueur pour une épaisseur
voisine de 5 nm.

- d’un point de vue fondamental, S.H. Oh et al. [45] ou encore P.A Gruber et al. [47]
ont mis en évidence une épaisseur critique de mécanismes de plasticité pour des films d’or
monocristallin aux alentours de 50 nm - 80 nm (cf chapitre 1). L’épaisseur de 50 nm nous
permet donc d’être situé à la limite de ce seuil et nous pouvons anticiper que la plasticité est
gouvernée par des dislocations partielles plutôt que des dislocations parfaites. En outre,
cette épaisseur facilite, d’un point de vue expérimental, les observations en microscopie
électronique en transmission car aucune préparation spécifique pour des observations en
vue plane n’est nécessaire.

Il est, par ailleurs, important de souligner que les films minces d’or de 50 nm d’épaisseur
déposés à 400˚C possèdent très peu de trous qui seraient des sources de localisation de
contraintes.
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Chapitre 3

Figures de pôles in situ au cours d’essais
de tractions biaxiaux

Cette étude réalisée sur la ligne de lumière DiffAbs de la source de rayonnement syn-
chrotron SOLEIL a pour objectif d’observer l’évolution du volume maclé de film mince
d’or de 50 nm lors de différentes tractions. Pour évaluer les variations de volume cristal-
lin, nous utilisons des figures de pôles effectuées au cours des essais de tractions. Deux
essais de déformation sont effectués dans cette étude, un premier essai de traction dans
la direction [110] du film. Dans ce cas, l’intersection des joints de macle cohérents avec
la surface forment un angle de 90˚avec la direction de traction pour des macles (111) et
(-1-11) et un angle de 0˚pour des macles (1-11) et (-111) (Comme dans le Chapitre 2,
on définit les macles par rapport à leur joints de macles cohérents). L’orientation de cet
essai crée une forte dissymétrie entre les facteurs de Schmid des différentes dislocations
partielles de Shockley associées à la formation et propagation des macles ; ceci doit mener
à une différence de comportement entre les 2 familles de macles évoquées précédemment.
Un second essai est effectué dans la direction [100] du film, dans ce cas, les 4 types de
macles ((111) , (-1-11) , (1-11) et (-111)) ont des orientations équivalentes par rapport à
l’axe de sollicitation mécanique ; l’intersection des joints de macle cohérents avec la surface
forme un angle de 45˚avec la direction de traction.

L’étude effectué au sein de ce chapitre a fait l’objet d’une publication en 2019 [57].

3.1 Dispositif expérimental

3.1.1 La ligne de lumière DiffAbs

La ligne de lumière DiffAbs est une des lignes de lumière du synchrotron de troisième
génération SOLEIL. Située sur un aimant de courbure de l’anneau, elle a accès à un large
panel d’énergies (de 3 à 23 keV) et peut en sélectionner une grâce à son monochromateur
avec une résolution spectrale de 10−4 (∆E/E). Le faisceau possède alors un flux compris
entre 1011 et 1012 photons par seconde. Nous avons choisi de travailler à E = 9,000 keV
±1 eV pour être proche des expériences effectuées en laboratoire à l’aide d’une anode de
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cuivre. L’optique de la ligne DiffAbs nous a ensuite permis d’avoir un faisceau de rayons X
de 316 × 271 µm2 de largeur à mi-hauteur (horizontale × verticale) et une divergence de
3, 5 × 0, 24 mrad2. La taille de faisceau projeté sur l’échantillon va ensuite varier lors des
mesures de figures de pôles. Ainsi, pour les plans {111} à θ = 17, 00˚, le faisceau s’étend
sur 0,85 mm pour Ψ = 0˚et sur 5,84 mm pour Ψ = 80˚. Le goniomètre utilisé lors de
cette expérience est un goniomètre 6 cercles en géométrie Kappa (Figure 3.1) permettant
la stabilité et l’espace nécessaire aux expériences embarquées lourdes et volumineuses.
Nous travaillons en revanche à l’aide de pseudo-moteurs permettant de coupler les cercles
Komega, KΦ et Kappa pour travailler en géométrie Eulérienne (Ψ, Φ et Ω)[58].

Figure 3.1 – Schéma du goniomètre utilisé sur la ligne DiffAbs et repré-
sentation des 6 cercles : Cercle δ et γ pour les rotations du détecteur et Kφ,

Kappa , Komega et µ pour les rotations de l’échantillon

3.1.2 La machine de traction

Notre expérience de déformation a utilisé une machine de traction biaxiale (Figure 3.2.a
.b) pour effectuer la déformation de nos films d’or. Des éprouvettes en forme de croix en
Kapton R©, sur lesquelles nos films minces d’or sont fixés, sont tirés par quatre moteurs
indépendants que nous faisons fonctionner par paire. G. Geandier et al. [59] ont montré,
à l’aide de calculs d’éléments finis, que ces éprouvettes de traction fournissaient une dé-
formation biaxiale relativement homogène en son centre, dans une région de l’ordre d’une
dizaine de millimètre de diamètre. Sur les figures 3.2.c .d on observe le champ de déforma-
tion ainsi que la contrainte de Von Mises sur le quart d’une éprouvette de traction (le reste
étant symétrique) lors d’une sollicitation équibiaxiale. Les courbes montrant les profils des
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composantes de déformation et de contrainte le long de la flèche représentée sur l’éprou-
vette permettent de vérifier que la région où la déformation est homogène est plus grande
que nos échantillons (1 × 1 cm2). De plus S. Djaziri et al. [60] ou P.O. Renault et al. [61]
ont observé que la déformation est intégralement transmise lors des déformations biaxiales
pour différents types de chargement à l’aide de diffraction de rayons X et de corrélation
d’images numériques. On précisera que dans notre cas les échantillons ne sont pas déposés
directement sur le Kapton R© lors du dépôt, mais qu’ils sont transférés ultérieurement selon
la procédure décrite en partie 2.1.2. En revanche leurs faibles épaisseurs les rendent très
sensibles aux forces électrostatiques, si bien qu’une fois mis en place sur l’éprouvette, un
effort abrasif est nécessaire pour décoller les échantillons (opération destructrice). Lors de
notre expérience, nous avons piloté la machine de traction à l’aide d’incrément de dépla-
cement moteur. C’est-à-dire que nous avons appliqué des incréments de déplacement dans
les branches de l’éprouvette de traction, puis nous maintenons ces positions tout au long
des mesures des figures de pôles. La déformation appliquée au centre est ensuite vérifiée
par corrélation d’images numériques grâce à un enregistrement optique de la face arrière
de l’éprouvette.

3.1.3 La corrélation d’images numériques

La corrélation d’images numériques permet de mesurer l’évolution de la déformation
macroscopique d’un échantillon en comparant deux images d’une même surface au cours
d’un essai mécanique. Pour ce faire un mouchetis de fort contraste optique est déposé sur
la face arrière de l’éprouvette de traction, de la peinture blanche composée notamment de
particule de TiO2. Une caméra CCD Pixelfly (PCO AG, Kelheim, Allemagne) est utilisée
pour enregistrer le mouchetis. Elle a une résolution de 1392×1024 pixels de 6.45×6.45 µm2

(12 bits) et la caméra est utilisée à l’aide d’un microscope optique composé d’un objectif
télécentrique permettant d’obtenir une grande profondeur de champ, minimisant ainsi les
erreurs causées par la perspective liée aux variations de hauteur de la surface. Les images
acquises sont ensuite traitées numériquement, le logiciel CORRELIQ4 divise une image
enregistrée en plusieurs zones d’intérêt pour constituer un maillage. Le déplacement de
ces zones d’intérêt les unes par rapport aux autres permet de déterminer la déformation
de l’échantillon par analyse du gradient de déplacement [62][63]. Dans notre expérience la
corrélation d’images numériques nous permet donc de mesurer directement la déformation
au centre de l’éprouvette. Le champ de vue est de quelques millimètres carrés (9×6 mm2).
Selon la qualité des images enregistrées et de la surface photographiée, la précision de la
déformation mesurée varie autour de 10−5.
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Figure 3.2 – a) Schéma de la machine de traction ; b) Position de la ma-
chine de traction sur la ligne de lumière DiffAbs ; Simulation par éléments
finis d’une traction équibiaxiale de 100 N d’une éprouvette cruciforme de
Kapton R© de 125 µm d’épaisseur (1/4 représenté) : c) Champ de déformation
εxx de l’éprouvette de traction et profil au centre ; d) Champ de contrainte

de Von Mises dans l’éprouvette de traction et profil au centre. [59]

Figure 3.3 – a) Cliché obtenu à l’aide du détecteur Xpad S140 ; b) Rotations
d’un échantillon pour construire une figure de pôles à DiffAbs ; c) Axes d’une

figure de pôles
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3.1.4 L’acquisition des figures de pôles

Les Figures de pôles sont acquises à l’aide d’un goniomètre 6 cercles, lors de mesure
autour de l’axe φ de l’échantillon, ainsi que de l’axe ψ (Figure 3.3.b .c). Chaque point
de la figure de pôles est créé à partir de l’intégration d’un cliché 2D enregistré au couple
d’angles (ψ, φ) associé (Figure 3.3.a). C. Mocuta et al. [64] ont présenté en 2013 une étude
sur l’acquisition de figures de pôles à l’aide d’un détecteur bidimensionnel. Ils montrent que
ce système permet de gagner de un à deux ordres de grandeur en temps d’acquisition, ce qui
est necessaire pour le bon déroulement d’étude in situ comme la notre. Les clichés 2D sont
obtenus à l’aide d’un détecteur Xpad S140 (240×560 pixels hybrides de 130×130 µm2) placé
à 60 cm, correspondant à une plage angulaire de 3,0˚sur 6,9˚. Les clichés de diffraction
sont acquis depuis la position ψ = 0 et φ = −30˚. Tout d’abord le détecteur acquiert
en continue lors d’une rotation en φ (jusqu’à +180˚), puis transmet 250 clichés répartis
sur la rotation. Le goniomètre passe ensuite au ψ suivant et l’acquisition recommence à
φ = −30˚et ainsi de suite jusqu’à ψ = 81˚par pas de 3˚. Il est notable que lors d’une
rotation en φ les moteurs ne sont pas à leur vitesse maximale en début et fin de course, les
sept premières et dernières acquisitions de chaque rotation en φ ne seront donc pas prises
en compte lors de la construction de la figure de pôles. Nous avons ainsi 236×28 clichés de
diffraction qui vont nous permettre de construire une figure de pôles. L’acquisition d’une
figure de pôles dure ainsi une trentaine de minutes, puis l’on passe au chargement suivant.

Les clichés bruts (Figure 3.4.c) sont ensuite corrigés des imperfections du détecteur
(pixels défaillants et pixels de taille double) en divisant le cliché brut par un cliché sup-
posément homogène en photons (obtenue à partir d’un rayonnement de fluorescence), ce
qui révèle les aberrations (cliché corrigé en Figure 3.4.d). Nous sélectionnons ensuite une
région du détecteur de manière à éviter le recouvrement entre deux positions en ψ, et pour
éviter les anneaux de diffraction du TiO2 en 2θ (Figure 3.4.e). Nous intégrons ensuite cette
région pour calculer la valeur du pixel associé au couple d’angles (ψ,φ) sur la figure de
pôles.

3.2 Observations

3.2.1 Les deux essais mécaniques

Lors de cette expérience nous avons effectué des essais de traction uniaxiaux en défor-
mation appliquée (Figure 3.5), c’est à dire que grâce à la machine de traction biaxiale, nous
avons tiré principalement dans une direction, et grâce à l’axe de traction perpendiculaire,
nous avons contrebalancé l’effet de Poisson en tirant dans cette direction également. Nous
avons piloté la machine par incrément de pas de déplacement, en effectuant 4 fois plus de
pas de déplacement dans une direction que dans l’autre. La vitesse de déformation lors des
pas en déplacement est de l’ordre 0,06% s−1 dans la région supportant le film. Le rapport
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Figure 3.4 – Traitement utilisé sur les données du synchrotron : a) profil
du détecteur selon son grand axe (2θ) avant correction / b) après correction
(échelle logarithmique sur a) et b) ) ; c) Cliché de diffraction brut provenant
du détecteur Xpad S140 ; d) Cliché de diffraction corrigé des imperfections
intrinsèques au détecteur ; Dans l’encadré en rouge, e) la région du détecteur
sommée pour faire un pixel d’une figure de pôle ; (échelle linéaire sur c) d)

et e) )

de force résultant de cet essai sur ces éprouvettes de Kapton R© de 50 µm d’épaisseur est
d’environ un pour deux Newton. Les essais de traction se déroulent ensuite en deux étapes,
une étape de chargement où l’on atteint 4% de déformation puis une étape de décharge
où l’on observe une déformation résiduelle de 2%. La déformation résiduelle est causée
par la déformation plastique irréversible du substrat de Kapton R© dans les régions les plus
contraintes qui sont notamment les congés de l’éprouvette cruciforme. La déformation est
confirmée après l’expérience par une analyse par corrélation d’images numériques opérée
grâce à un enregistrement de la face arrière du Kapton R© au cours de l’expérience. Dix
images sont enregistrées avant et après la mesure de la figure de pôles pour chaque pas
de déformation. L’enregistrement d’une figure de pôles dure une demi heure, et lorsque
l’on dépasse 2.5% de déformation, on observe sur ce laps de temps grâce à la corrélation
d’images numériques une relaxation de l’éprouvette (Figure 3.5.c). En effet, durant la me-
sure d’une figure de pôles pour les grandes valeurs de déformation, la déformation décroît
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Figure 3.5 – Essais mécaniques : force appliquée à l’éprouvette de Kapton R©

(rouge), et déformation de l’éprouvette obtenue par corrélation d’images nu-
mériques (bleu), a) traction dans la direction [110], b) traction dans la direc-

tion [100], c) effet de relaxation lors des grandes déformations

d’un peu plus d’un tiers de l’incrément initial de déformation au cours de la mesure. Cela
crée une incertitude de ± 0,1% lorsque l’on atteint 4% de déformation. On constate aussi
que dans la direction perpendiculaire à la direction de traction principale, la déformation
reste bien autour de 0% ± 0,25% dans la montée. De plus il est notable qu’en début d’ex-
périence, nous appliquons une pré-tension de 10 N dans chaque direction des éprouvettes
de Kapton R© pour minimiser toute courbure ou changement de hauteur au début de l’essai
de traction. Le premier essai (Figure 3.5.a) comporte 24 incréments de déformation lors de
la charge et 7 lors de la décharge de l’échantillon, le second essai (Figure 3.5.b) possède 9
incréments lors de la charge, puis 7 lors de la décharge.

3.2.2 Évolution des figures de pôles

Nous avons décidé d’observer les figures de pôles des plans {111} de nos échantillons
pendant une traction uniaxiale en déformation appliquée et nous avons choisi d’étudier
deux directions de traction différentes, la direction [110] et la direction [100]. De ces 2
directions de traction sur la matrice du film, il résulte une orientation très différente des
différentes macles par rapport à la direction de traction. Dans le cas de la traction dans la
direction [110] : on observe des macles (-111) et (1-11) parallèles à la direction de traction
et des macles (111) et (11-1) parallèles à la direction [1-10] (c’est à dire que l’intersection
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de leur joint de macle cohérent avec la surface du film est perpendiculaire à la direction
de traction) (Figure 3.6). Dans le cas de la traction dans la direction [100] : toutes les
macles ont une orientation similaire par rapport à la direction de traction, avec leur joint
de macle formant un angle de 45˚avec la direction de traction. Les figures de pôles {111}
vont ensuite permettre d’observer des pics de diffraction uniquement liés aux macles tout
en gardant suffisamment d’intensité. Comme vue précédemment dans la partie 2.2.2, les
figures de pôles présentent des pics majoritaires ayant une symétrie d’ordre 4 à ψ = 54, 7˚,
ce sont les 4 types de plans {111} du monocristal d’or. Au centre, toujours avec une symétrie
d’ordre 4 à ψ = 15, 8˚, on trouve des pics plus faibles correspondant chacun à un plan
{111} chacun dans une des 4 familles de macles. Enfin, à ψ = 78, 9˚on trouve d’autres
pics liés à des plans {111} provenant des macles. Il est aussi notable qu’au sein de chaque
macle, le plan de maclage diffracte aux mêmes angles que le plan {111} de la matrice
monocristalline correspondante (ψ = 54, 7˚), par exemple une macle (-1-11) diffracte au
même endroit sur la figure de pôle que les plans (-1-11) de la matrice monocristalline.

Figure 3.6 – Orientations des macles dans le film (b,c) et positions sur la
figure de pôle (a) par rapport à la direction de traction [110]

Remarquons tout d’abord qu’une analyse des clichés 2D constituant une figure de pôles
avant déformation révèle une forme très particulière des pics de diffraction sur le détecteur
2D. Pour les pics centraux liés aux macles, on observe une inclinaison et un allongement
des pics de diffraction sur le détecteur (Figure 3.7.a). De même pour les pics liés à la
matrice du film, on observe plusieurs directions d’allongement. Ces trainées de diffusion
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correspondent à des tiges de troncature, révélant la surface du volume diffractant associé.
Puisque les tiges de troncature sont perpendiculaires aux surfaces les générant, dans le cas
des macles, cela permet de confirmer l’orientation des joints de macle cohérents.

Figure 3.7 – Séries de clichés de diffraction selon φ et ψ obtenue sur le
détecteur 2D puis utilisé pour une figure de pôles d’un échantillon a) non
déformé ; b) à 4% de déformation. Le Cadre rouge correspond à la région
sélectionnée et intégrée pour obtenir la position en 2 θ des pics de diffraction

Lorsque l’on trace les courbes selon l’axe φ de la figure de pôles, on constate que le
pic de diffraction nous intéressant est superposé à un fond. Nous avons considéré ce fond
comme étant linéaire, et nous l’avons retiré de nos courbes. Pour ce faire, nous avons défini
le fond comme étant la droite linéaire passant par la moyenne des trois premiers et des trois
derniers points de la région à intégrer, ce choix de traitement nous donne les résultats les
moins bruités (Figure 3.8.a). On peut ainsi observer l’évolution des pics liés aux macles sur
l’axe φ. On voit ainsi pour le pic des macles (111) et (-1-11) que leur intensités augmentent
au cours de l’essai tout en élargissant le pic ; en revanche, pour les macles (1-11), on observe
que l’intensité maximale diminue alors que le pic s’élargit.
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Figure 3.8 – a) Courbes brutes de l’intensité en fonction de φ intégrées
selon ψ sur 24˚et fond associé ; Courbes corrigées du fond pour plusieurs
états de déformation : b) Macles (-1-11) ; c) Macles (-111) ; d) Macles (111).
(La flèche noir représentant l’évolution de l’intensité au cours de l’essai)

Au vu des largeurs des pôles observés dans les différentes direction de l’espace réci-
proque, nous avons intégré de larges régions sur les figures de pôles correspondant aux
orientations que nous voulons suivre pour observer l’évolution de nos films. De plus, les
pôles des macles (-1-11) et (111) s’élargissent grandement en ψ au cours de l’essai [110],
ce qui nous oblige à élargir d’autant plus la fenêtre d’intégration sur l’axe ψ. Nous traçons
ensuite les variations de l’intensité de chaque pôles au cours de l’essai. Nous avons choisi
d’intégrer les pôles des macles à ψ = 15, 8˚, en choisissant une région allant jusqu’au
points de rencontre des 2 pôles s’élargissant (pôle partant de ψ = 15, 8˚et pôle partant
de ψ = 54, 7˚). Une région d’intégration plus grande prendrait en compte de l’intensité
provenant du pôle à ψ = 54, 7˚, et une région plus petite passerait par une étape ou une
partie du pôle sortirait de la région intégrée (Figure 3.9). Au final la région intégrée fait
32˚× 24˚(φ× ψ).

Évolutions des distances interréticulaires

L’utilisation d’un détecteur 2D nous permet d’obtenir une information supplémentaire.
Nous sommes en mesure d’observer l’évolution des pics de diffraction dans la direction 2θ.
Cela correspond aux variations des distances interréticulaires des plans diffractants, soit :
la composante de déformation élastique dans la direction normale à ces plans. Nous suivons
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Figure 3.9 – a) Intensité intégrée du pôle des macles (-1-11) au cours de
l’essai en fonction de la taille de la région intégrée pour la traction [110], b)
Région intégrée pour chaque pôle correspondant à la sélection sur 24 degrés

ainsi l’évolution des plans {111} à 15˚en ψ des différentes macles, ainsi que l’évolution des
plans {111} à 55˚en ψ de la matrice d’or orientée [001]. Cependant, les pics de diffraction
des figures de pôles sont relativement larges et se déplacent dans l’espace réciproque (et
donc sur les figures de pôles) au cours de la déformation. Ceci nous oblige à sommer
plusieurs clichés de la figure de pôles pour nous permettre de suivre correctement les
évolutions des pics et de les comparer entre eux. De plus les clichés 2D montrent que
certains pics, notamment ceux liés aux macles, possèdent des tiges de troncature liées aux
interfaces macles-matrice. Ces composantes de troncature ont un fort impact sur la largeur
des pics lorsque ces pics sont de faible intensité, ce qui augmente notre incertitude sur ces
mesures. Dans le cas des macles, nous avons intégré sur 4 positions en ψ différentes et
sur 6 positions en φ (encadré rouge Figure 3.7). De ces clichés intégrés nous en tirons les
courbes de l’intensité en fonction de 2θ pour chaque état de déformation. De ces courbes
nous pouvons ensuite obtenir les positions des barycentres des pics de diffraction,

(Barycentre) =

∑
(Position)× (Intensite)∑

(Intensite)
(3.1)

que nous relions ensuite à la déformation élastique dans ces plans avec la loi de Bragg,
ainsi que l’écart type de ces pics au cours de l’essai de déformation (Figure 3.10).

(Ecart type) =

√∑
(Ecart au barycentre)2 × (Intensite)∑

(Intensite)
(3.2)

La même procédure est ensuite appliquée aux pics provenant de la matrice, avec 3 positions
en ψ (51˚, 54˚et 57˚) et 4 positions en φ (Figure 3.11).
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Figure 3.10 – a) Pic de diffraction du pôle des macles (-1-11) dans la
direction 2θ pour plusieurs états de déformation ; b) Position du barycentre
du pic lié aux macles (-1-11) en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic

lié aux macles (-1-11) ; Traction dans la direction [110] de la matrice

Figure 3.11 – a) Pic de diffraction du pôle (111) de la matrice du film dans
la direction 2θ pour plusieurs états de déformation ; b) Position du barycentre
du pic lié aux plans (111) de la matrice du film en 2θ au cours de l’essai ; c)
écart type du pic lié aux plans (111) de la matrice du film ; Traction dans la

direction [110] de la matrice
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Traction dans la direction [110]

À partir des figures de pôles (initialement la figure de pôles A figure 3.12), on peut
définir les différents pôles par rapport à leur couple (ψ, φ) du repère des figures de pôles.
Les pics au centre (ψ = 15, 8˚) correspondent à des familles différentes de macles qui ne
possèdent pas la même orientation par rapport à la direction de traction. Si l’on analyse
la figure de pôles par rapport à la direction de traction, en effet les pics en φ = -8,5˚et
171,5˚proviennent de macles ayant respectivement pour joint de macles cohérents les plans
(-1-11) et (111), le troisième pic en φ = 81, 5˚correspond à une famille de macles avec pour
joint de macles cohérent le plan (-111) parallèle à la direction de traction (Figure 3.6). La
direction de traction se faisant selon un axe de la croix de Kapton R© (φ =0˚ ; 180˚), on
constate que l’orientation de l’échantillon ne correspond pas exactement à l’orientation
[110] souhaitée, une erreur de 8,5˚est présente.

Lors de la traction d’un film dans la direction [110], les figures de pôles montrent une
forte évolution de l’intensité et de la forme de certains pics (Figure 3.12). Dans un premier
temps les pics liés aux macles (-1-11) et (111) voient leur intensités augmenter en B (Pics
à ψ = 15, 8˚). Lorsque la déformation se poursuit, ces pics continuent de s’intensifier tout
en s’élargissant vers les grands ψ en C (vers les pics à ψ = 54, 7˚). On constate aussi que
les pics à ψ = 54, 7˚s’élargissent eux aussi vers les pics des macles à ψ = 15, 8˚. On peut
notamment comparer des portions intégrées selon une direction des figures de pôles pour
constater l’augmentation de l’intensité entre les deux pics initiaux (Figure 3.13).

En intégrant les pics liés aux macles (ψ = 15.8˚) à partir des courbes corrigées du fond,
on peut ainsi tracer leur évolution au cours de l’essai. La figure 3.14 présente l’évolution
au cours de l’essai de l’intensité intégrée des pics liés aux macles (ψ = 15.8˚). Ce faisant,
on observe l’intensité des pics liés aux macles (-1-11) et (111) augmenter à partir de 1,1%
de déformation, puis atteindre une intensité de 400% et de 500% de l’intensité initiale du
pôle, pour 4% de déformation appliquée. En revanche le pôle lié aux macles (-111) (macles
orientées parallèlement à la direction de traction) voit son intensité diminuer de 20% au
cours de la traction. Lors de la redescente un artéfact vient perturber la région de la figure
de pôles proche de ce pôle lié aux macles (-111). Un élément du dispositif expérimental
vient couper le faisceau et diffuse lorsque le dispositif passe par les angles compris entre
φ = 55˚et 80˚. Un traitement supplémentaire sera donc nécessaire pour cette courbe là.
Lors de la décharge l’intensité liée au volume des macles (-1-11) et (111) diminue et l’on
observe également l’élargissement du pôle vers les grands ψ revenir en arrière en D. Le
phénomène observé parait donc réversible, dans une certaine mesure puisqu’à la fin de
l’essai l’éprouvette conserve une déformation d’environ 1.8%.
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Figure 3.12 – Figures de pôles {111} d’un échantillon orienté lors d’une
traction [110]. on nomme ainsi : A l’état initial, B une position en cours
de déformation, C le chargement maximal, D l’état après la décharge. On
remarque que les pôles au centre de la figure de pole (ψ = 15.8˚et φ =
−8.5˚et 171.5˚) s’intensifient en B et s’allonge vers les grand ψ en C. Puis
ces deux évolutions font machine arrière lors de la décharge en D. Ces pôles

proviennent de macles

Traction dans la direction [100]

Nous avons ensuite effectué la même expérience sur un échantillon en changeant de
45˚son orientation initiale, c’est à dire que l’axe de traction est orienté selon la direction
cristalline [100] de l’échantillon. On observe lors de cet essai que l’intensité liée aux diffé-
rentes macles n’évolue que de ± 17% selon le pôle observé (Figure 3.15). Dans cet essai
toutes les macles ont une orientation de plus ou moins 45˚par rapport à la direction de
traction, on notera tout de même que le film mince est collé sur le substrat avec une erreur
de 5˚par rapport à la direction de traction souhaitée (erreur plus faible que dans l’essai
précédent). Du côté de la déformation élastique, les deux pics liés à la matrice révèlent
deux comportements différents alors que les pics liés aux macles sont similaires. Lors de
la traction, le pic (-1-11) de la matrice révèle une forte augmentation de la déformation
élastique au début de l’essai (jusqu’à 0,1%) puis l’évolution atteint un plateau (0,15% de
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Figure 3.13 – Courbes de l’intensité en fonction de ψ pour une plage in-
tégrée de 32 degrés en φ, pour une traction [110] à différents états de défor-
mation, a) rotation en ψ autour de l’axe [1-10], b) rotation en ψ autour de

l’axe [110]

déformation élastique) et finit par décroitre légèrement (1,2% de déformation élastique),
alors que le pic (1-11) révèle que la déformation élastique croît lentement tout au long de
l’essai (cf Annexe B figures B.7 et B.8). Lors de la décharge, les courbes ont également deux
allures différentes, la première décroît jusqu’à passer en compression alors que la seconde ne
décroît quasiment pas. Les deux pics liés aux macles révèlent en revanche deux évolutions
similaires de leur déformation élastique, une diminution rapide (compression : -0,2%), puis
un plateau (-0,3%), avant d’augmenter lors de la décharge (passage en tension : 0,35%) (cf
Annexe B figures B.5 et B.6).

3.2.3 Expériences post mortem

Suite à l’expérience de diffraction, nous avons observé en microscopie électronique à
transmission, l’un des échantillons utilisé sur synchrotron et tiré dans la direction [110] (Fi-
gure 3.16). Nous avons aminci le Kapton R© sous l’échantillon à l’aide d’un PIPS (Precision
ion polishing system) dans le but de le rendre transparent aux électrons. Nous observons
ainsi que l’échantillon tiré dans la direction [110] présentent des macles allongées dans la



58 Chapitre 3. Figures de pôles in situ au cours d’essais de tractions biaxiaux

Figure 3.14 – Évolution de l’intensité des pics liés aux macles lors d’une
traction dans la direction [110].

direction perpendiculaire à l’axe de traction. Les macles dans ces directions voient leur lon-
gueur augmenter, l’augmentation pouvant aller d’un facteur deux jusqu’à un facteur dix.
En revanche, ces clichés ne permettent pas de connaitre l’épaisseur des macles (nombre
de plans maclés). En effet, lors d’une vue plane en microscopie électronique, nous somme
sensible aux évolution dans le plan du film, et beaucoup moins aux évolutions ayant une
composante selon l’épaisseur. On regarde une projection de l’épaisseur sur le plan perpen-
diculaire. De plus les éléments que nous observons sont fins, et l’incertitude sur l’orientation
et l’épaisseur du film ainsi que la résolution du microscope ne permet pas une mesure de
l’évolution de l’épaisseur des macles.

3.3 Analyse et discussion

3.3.1 Intensité des pôles et volume de macles

Le phénomène le plus visible sur nos figures de pôles est donc l’évolution de l’intensité
des pôles diffractant à Ψ = 15.8˚liés aux macles, et la différence des comportements ob-
servés en fonction de leur orientation par rapport à la direction de traction. En diffraction
de rayons X, l’intensité intégrée d’un pic est proportionnelle au volume diffractant. Dans
notre cas nous associons donc l’évolution des intensités sur les figures de pôles à l’évolution
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Figure 3.15 – Évolution de l’intensité des pics liés aux macles lors d’une
traction dans la direction [100], macles (-1-11) et (1-11) orienter à 45 degrés

de la direction de traction [100]

des différents volumes cristallins de nos échantillons au cours des essais de traction. Et nous
associons notamment l’évolution de l’intensité intégrée des pôles à Ψ = 15.8˚à l’évolution
du volume des différentes macles de nos films (Figure 3.17). Cependant le fait que nous
travaillons sur des monocristaux, nous oblige à être particulièrement attentif à la position
des pics de diffraction et à leurs déplacements au cours des essais mécaniques. Ces dépla-
cements nous obligent à choisir et intégrer une région des figures de pôles pour pouvoir
comparer les pics de diffraction au cours d’un essai mécanique. Il est aussi important de
rappeler que la projection du faisceau de rayons X sur l’échantillon varie selon les angles
Ψ et 2θ, mais nous négligeons cet aspect pour les angles que nous avons utilisés.

Traction selon la direction [110]

Lors de la traction dans la direction [110] on observe une très forte anisotropie du
comportement des macles. Sur la Figure 3.17.a , nous avons tracé l’évolution de l’intensité
de chacun des pics à Ψ = 15, 8˚en fonction de la déformation appliquée. Nous observons
dans un premier temps que le volume des macles reste constant jusqu’à 1,1% de déforma-
tion. L’or étant un matériau très ductile, à 1,1% de déformation la limite d’élasticité est
dépassée. Nous en déduisons que les premiers événements plastiques dans ces échantillons
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Figure 3.16 – Cliché de microscopie électronique en transmission d’un
échantillon tiré dans la direction [110]. On observe une macle allongée per-

pendiculairement à la direction de traction

ne génèrent pas de nouvelles macles et n’amplifient pas les macles existantes. Ce régime
peut correspondre à ce qu’ont observé S.H. Oh et al.[45], c’est à dire un régime où des dis-
locations parfaites et/ou des dislocations partielles glissent sans interagir avec les macles
existantes et sans en générer de nouvelles.

En revanche, après 1,1%, on observe que le volume des macles (-1-11) et (111) commence
à augmenter, puis à partir de 1,8% le volume de ces macles augmente proportionnellement
avec la déformation. A la fin de la traction, à 4% de déformation, les macles (-1-11) ont
vu leur volume augmenter de 400% et les macles (111) de 500%. Lors de tractions dans
la direction [110], J.W. Matthews [46] observe de grandes macles lenticulaires, allongées
perpendiculairement à la direction de traction (Figure 1.10.b), cela correspond à des macles
(111) et (-1-11). D’un autre côté, pour les macles (-111) parallèles à la direction de traction
on constate une diminution de leur volume de l’ordre de 25% au cours de l’essai, entre
1,1% et 4% de déformation appliquée. Cette diminution d’intensité peut être causée par
différents phénomènes. Par exemple du démaclage peut être causé par des mouvements
de dislocations partielles transformant la macle dans une autre orientation. Ou bien par
exemple une macle d’une épaisseur inférieure à la dizaine de nanomètres peut se transformer
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Figure 3.17 – Intensité du pic lié aux macles en fonction de la déformation :
a) Traction selon la direction [110] , b) Traction selon la direction [100]

en joint de grain [37] à cause du stockage de dislocations dans les joints de macles (Le
réseau cristallin au sein des macles est détruit, alors elles ne diffractent plus). Ce dernier
phénomène indiquerait que le maclage n’est pas le seul phénomène plastique lors de ces
essais de traction [110], mais que du glissement de dislocations parfaites ou partielles a lieu
et que certaines dislocations finissent capturées dans des joints de macles. Dans le cas où
la totalité d’un monocristal maclerait lors d’une traction [110], le cristal s’allongerait de
33% dans la direction [110] (en utilisant la projection sur l’axe [110] du vecteur de Burgers
1/6[11-2] correspondant à une dislocation partielle de macle, figure 3.18). En considérant
les intensités des pôles des macles par rapport à l’intensité des pôles de la matrice, on peut
donner comme estimation qu’initialement dans le film, entre 1% et 2% du volume du film est
maclé (macle de croissance, le ratio d’intensité en Figure 2.7 donne un ordre de grandeur).
Une augmentation du volume de deux type de macles de 500% justifie alors seulement une
déformation plastique de 1.33% (si 1%×(500%-1)=4% du volume se met à macler, alors
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on observe 4%/3 = 1.33% de déformation plastique) alors que nous verrons plus tard que
nous observons une déformation plastique de 3.7% à la fin de la traction (Figure 3.22).
D’après ces estimations le maclage ne peut pas être le seul phénomène plastique.

Figure 3.18 – a) Schéma d’un film non maclé d’une maille atomique d’épais-
seur (orientation [001]) pour une traction dans la direction [110] ; b) Schéma
(dans le même film d’une maille d’épaisseur) du maclage mécanique par glis-
sement d’une dislocation partielle dans chaque plan (111) ; c) Schéma du
film totalement maclé et observation de la déformation en résultant (33% de
déformation). Les plans denses (111) sont représentés par les lignes colorées
continues (couleur selon l’alternance des plans appelés A, B, C) ; la maille de
l’orientation initiale en noir ; les lignes discontinues de couleur représentent
des directions [111], c’est à dire les colonnes des atomes d’un même type de
plans (A, B, ou C). Le passage d’une dislocation partielle 1/6[11-2] corres-
pond au glissement du réseau dans le plan (111) (le long d’une ligne continue)

d’une distance équivalant à l’espace entre 2 lignes discontinues

Traction selon la direction [100]

Lors d’une traction dans la direction [100], toutes les macles ont une orientation équi-
valente par rapport à la direction de traction, on s’attend donc à ce que les deux pôles des
macles aient des évolutions similaires. On observe ainsi figure 3.17.b que le volume maclé
n’évolue pas ou peu. Les faibles évolutions observées de +18% dans un cas et de -15% dans
l’autre, sont peut être liées aux erreurs d’orientation de l’échantillon par rapport à la direc-
tion de traction. En effet on observe un écart de 5˚entre la direction cristalline [100] et la
direction de traction réelle de la machine. Il semblerait donc que l’on soit principalement
dans le même type de mécanisme de déformation que dans l’expérience de S.H. Oh et al.
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[45], c’est à dire principalement du glissement simple et du glissement de dislocations par-
tielles ne développant pas les macles de croissance et ne générant pas de nouvelles macles.
C’est différent de ce qu’observe J.W Matthews [46] dans la direction [100], où l’on retrouve
des macles allongées pour les 4 types de macles dans son échantillon (Figure 1.10.a).

Conclusion sur l’évolution du volume des macles

Notre essai dans la direction [110] paraît donc similaire à celui de Matthews, avec
du maclage ayant un rôle important dans la déformation. En revanche notre essai dans la
direction [100] est très différent puisque Matthews, contrairement à nous, observe également
le maclage des 4 types de macles. Notre essai se rapprocherait donc de ce qu’ont observé
S.H. Oh et al. dans la direction [100], c’est à dire du glissement simple et du glissement
de dislocations partielles sans maclage. On notera tout de même que les macles observées
dans cette direction par Matthews paraissent moins épaisses que celles qu’il observe lors de
la traction [110]. Dans notre cas, nous avons mis en évidence l’importance de la direction
de traction sur le maclage dans ce genre de films minces. Si l’on définit les macles à l’aide
de l’angle entre leur ligne d’intersection avec la surface et la direction de traction, on peut
décrire le panel d’évolutions suivant : un fort maclage pour les macles à 90˚, une évolution
nulle pour les macles à 45˚et une faible diminution pour les macles parallèles à la traction.

Lors d’une traction dans la direction [110] de 4% de déformation appliquée, le volume
total des macles (-1-11) et (111) augmente de 400% et 500% (macles dont l’intersection du
joint de macle cohérent avec la surface du film est perpendiculaire à la direction de traction).
Les macles (-111) (et en toute logique, les macles (1-11) également) voient leur volume total
diminuer de 20% (macles parallèle à la direction de traction). Dans le cas de la traction [100]
(toujours en appliquant 4% de déformation), les macles évoluent peu, ± 17% selon la famille
observée (l’intersection du joint de macle cohérent avec la surface du film forme un angle de
45˚pour les 4 types de macles) Dans le cas des macles (-1-11) et (111) lors de la traction
[110], on distingue clairement trois régimes lors de l’augmentation des macles. Jusqu’à
1,1% de déformation appliquée, le volume des macles n’augmente pas. De 1,1% à 1,8%
de déformation appliquée, le volume des macles augmente de plus en plus (augmentation
de 70%). Après 1,8% de déformation le volume de macle augmente linéairement avec la
déformation appliquée, jusqu’au 4% de déformation appliquée marquant la fin de la traction
(pour un volume final de 400% et 500% du volume de macles initial).

3.3.2 Formes, positions et évolutions des pics

Maintenant que nous nous sommes intéressés au volume maclé d’une manière générale,
nous allons nous pencher sur le comportement des macles au cours des essais de traction
d’un point de vue cristallographique. Nous nous concentrons sur la forme et la position
des pics au sein des figures de pôles, ce qui est lié à l’orientation des éléments diffractants.
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De plus, comme nous avons vu précédemment le détecteur bidimensionnel nous permet
d’obtenir une information sur la position du pic en 2θ, soit la composante de déformation
élastique (Figures 3.10 et 3.11).

Difficultés liées à la forme des pics de diffraction

Nous observons que les pics de diffraction sur le détecteur 2D possèdent des tiges de
troncatures, notamment pour les pics liés aux macles. Ces tiges de troncature augmentent
la largeur de nos pics sur la direction 2θ, de plus elles rendent difficile la sélection d’une
région autour du pic de diffraction, puisqu’elles ont une porté relativement importante et
sortent facilement des régions sélectionnées (Figure 3.7.a). Les tiges de troncature observées
sur le détecteur bidimensionnel correspondent à des tiges de troncature liées à des surfaces
orientées selon des plans {111} de la matrice du film. Ces surfaces proviennent des macles
de nos échantillons, et nous pouvons voir géométriquement en Figure 3.19 comment une
tige de troncature liée à la forme du volume diffractant d’une macle intersecte la sphère
d’Ewald, et est mesurée sur le détecteur. D’après les orientations observées, les tiges de
troncature sont liées aux joints de macles cohérents des macles en condition de diffraction.
Sur la figure 3.7.b qui correspond à 4% de déformation appliquée on constate que le pic de
diffraction a gagné en intensité et c’est élargie. On distingue toujours la tige de troncature
sur les clichés, mais la tige de troncature est moins bien définie (plus faible et plus diffuse).
Cette évolution peut traduire le fait que les joints de macle cohérents sont perturbés au
cours de la traction, que ce soit par des rotations du joint de macles, ou par du stockage
de dislocations altérant le plan du joint de macles cohérents.

Rotation des macles

Lors de la traction [110], les figures de pôles et notamment les courbes de l’intensité
en fonction de ψ (Figures 3.12 et 3.13) révèlent que lors de la déformation, la position
des pics liés aux macles se développant est décalée vers les grands ψ. En effet, à 4% de
déformation ces pics se sont décalés d’environ 3˚. Ce mouvement des pics traduit une
rotation des macles (-1-11) et (111) de 3˚autour de l’axe [11̄0]. De plus sur les figures
de pôles, on observe un allongement du pic dans cette même direction. Cet allongement
traduit la présence de plans {111} provenant de macles tout au long de ces inclinaisons.
Cette large répartition des plans des macles aurait tendance à indiquer que les macles dans
le film tournent progressivement et non de manière collective et simultanée. Ce phénomène
de rotation rappelle la désorientation que peut subir un nano-fil qui macle à cause de l’angle
généré entre le fil initial et la macle [30]. Ce qui dans notre cas correspond à l’adhésion du
film mince au substrat, la traction induit une rotation des régions maclées (Figure 3.20). Ce
genre de rotation à lieu grâce à de nouveaux plans de glissement activés au sein des macles
[46], ce qui de plus causerait l’amincissement du film au niveau des macles, Si les macles
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Figure 3.19 – a) Schéma d’une macle en condition de diffraction à ψ
=15,8˚ : en rouge les plans diffractants, en jaune les joints de macles co-
hérents, en bleu la matrice. b) Schéma d’une tige de troncature coupant la
sphère d’Ewald et la sphère de la figure de pôles pour les mêmes conditions
de diffraction qu’en a). c) Série de clichés de diffraction expérimentaux pour
quelques couples (ψ, φ), d) Schéma de l’intersection d’une tige de troncature
avec la sphère d’Ewald vue depuis la position d’un détecteur pour plusieurs

couples (ψ, φ).

sont suffisamment épaisses (supérieures à la dizaine de nanomètres), ce phénomène de
rotation peut également provenir de la rotation des macles à cause de dislocations stockées
dans les joints de macles [36]. Cela transformerait petit à petit le joint de macle en un joint
de grain entre deux grains fortement désorientés, les grains résultant des macles ayant des
orientations proches de celle des macles initiales.

Déformations élastiques au cours des essais

L’utilisation d’un détecteur 2D permet d’étudier le déplacement des pics sur l’axe 2θ

traduisant la distance interréticulaire. Nous pouvons ainsi suivre les différents plans d’une
même famille de plans enregistrée lors des figures de pôle, le tout au cours de la déforma-
tion (cf Annexe B). Les plans {111} analysés des macles sont initialement à ψ = 15,8˚de
la surface de l’échantillon. Ils sont alors relativement soumis à l’effet Poisson hors plan
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Figure 3.20 – a) Schéma d’une coupe transverse d’une macle (en rouge) lors
d’une traction dans la direction [110] de la matrice (en bleu) sans restriction
sur la position des extrémités ; b) Schéma d’une coupe transverse d’une macle
lors d’une traction dans la direction [110] en restreignant la position des
extrémités dans le même plan, ce qui induit une rotation du cristal maclé
par rapport à la situation en a). Au sein des schémas, il est représenté en plus
épais les mailles cristallographiques de chaque région ainsi que leurs plans

{111} perpendiculaires au schéma.

causé par l’essai de traction. Nous pouvons ainsi comparer ces déplacements de pics de
macles avec les déplacements des pics de la matrice pour obtenir les états de déformation
caractéristique des différents événements plastiques, pour chaque orientation cristalline. En
revanche le système macle-matrice possède plusieurs orientations cristallines, ces différentes
orientations vont générer des inhomogénéités de contraintes locales, ce qui ajoute une in-
connue sur la contrainte (hors plan) et nous empêche d’effectuer des calculs de déformation
élastique dans les macles. A.M. Vodnick et al. [65] ont montré ce genre d’inhomogénéité
au sein de film de cuivre possédant une double texture ((111)/(100)) à l’aide de diffraction
des rayons X. Dans la suite nous nous permettons tout de même d’effectuer des calculs de
déformation élastique dans la matrice, en considérant que la matrice à un volume beaucoup
plus important que les macles et est donc moins sujette aux inhomogénéités.

Lors des essais de traction, nous avons observé les déplacements des pics de diffraction
liés à la matrice du film dans la direction 2θ. Nous sommes ainsi remontés à la déforma-
tion élastique du film d’or dans la direction de traction (Calculs en Annexes C), et par
extension nous obtenons également la déformation plastique du film. Nous pouvons ainsi
voir les différents régimes de déformation lors de l’essai mécanique. Au début de la traction
[110], nous observons un régime élastique, où nous observons une évolution linéaire de la
déformation élastique par rapport à la déformation appliquée (Figure 3.21). On montre
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Figure 3.21 – Courbe de l’évolution de l’intensité des pics de diffraction
des macles et des déformations élastiques des plans {111} diffractants de
chaque orientation. Essai de traction dans la direction : a) [110], b) [100] ; de

la matrice du film
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dans l’annexe C (Figure C.1) que la déformation élastique en fonction de la déformation
appliquée est linéaire avec une pente de 1, ce qui correspond à un régime élastique. Ce
régime se termine vers 0,5% de déformation appliquée et l’évolution de la déformation
élastique perd sa linéarité, ce qui indique une augmentation progressive de l’activité plas-
tique jusqu’à 1,1% de déformation appliquée. Lors de ces 2 régimes, le volume des macles
n’évolue pas, c’est ce que l’on observe aisément au début de la courbe figure 3.22 représen-
tant l’évolution de l’intensité des pics des macles en fonction de la déformation plastique
du film. Cela indiquerait que la plasticité est causée par des mouvements de dislocations
(parfaites ou partielles) sur la première partie de notre essai de traction. Lorsque la défor-
mation se poursuit, on observe un régime purement plastique lorsque la courbe déformation
élastique/déformation appliquée est constante, constante jusqu’à 1,8% de déformation ap-
pliquée. Lors de ce régime, on observe que le volume diffractant lié aux macles (111) et
(-1-11) commence à augmenter, soit à partir de 0,3% - 0,5% de déformation plastique.
Après 1,8% de déformation appliquée, la déformation élastique diminue jusqu’à revenir à
une valeur proche de celle du début de l’essai en atteignant 4% de déformation. Les macles
(111) et (-1-11) voient alors leurs proportions augmenter linéairement avec la déformation
lors de ce régime (0,6% de déformation plastique).

Figure 3.22 – Intensité des macles en fonction de la déformation plastique
lors d’une traction [110]

Lors de la traction dans la direction [100], on constate que les plans {111} que l’on
a observés dans la matrice, se déforment élastiquement de manière très différente (Figure
3.21.b). D’après les calculs par rapport à une traction dans une direction [100] parfai-
tement orientée (Annexe C), ces plans ont une orientation telle que leurs déformations
élastiques sont très faibles par rapport à la déformation dans l’axe de traction. Il est donc
possible qu’une légère désorientation du film crée cette asymétrie. La différence d’allure
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entre ces deux plans permet tout de même de dire qu’ils ne plastifient pas de la même
façon. L’évolution de la déformation élastique des plans (111) (à 40˚en φ) a une allure
similaire à la déformation des plans {111} de la traction [110], c’est à dire qu’il y a une
rapide augmentation de la déformation élastique qui atteint un plateau maximum avant de
décroître sensiblement alors que la déformation se poursuit. En revanche, la déformation
élastique des plans (1-11) (à 130˚en φ) augmente lentement tout au long de l’essai de
traction. L’asymétrie de l’augmentation et de la diminution de 15% du volume maclé (Fi-
gure 3.17.d) va dans le même sens que cette asymétrie de déformation élastique, et dans le
même sens que l’erreur d’orientation de 5˚par rapport à la direction de traction. Contrai-
rement aux plans de la matrice du film, au sein des macles, les plans {111} à 15,8˚de la
surface du film perçoivent des déformations élastiques similaires peu importe la famille de
macle. On observe deux régimes lors de la traction, un régime élasto-plastique jusqu’à 1%
de déformation appliquée environ, puis un régime purement plastique où la déformation
élastique est constante à partir de 1,4% de déformation appliquée.

Nous avons également observé les largeurs des pics de diffraction (équart type, figure
3.10, 3.11, ainsi qu’en Annexe B). L’écart type convolue plusieurs informations sur le réseau
cristallin diffractant. Théoriquement dans l’approximation cinématique, un cristal parfait
et infini diffracte en un pic de Dirac infiniment fin. Les défauts viennent élargir l’écart
type des pics de diffraction en ajoutant des perturbations locales (par exemple le champ
de contraintes d’une dislocation). Au cours de nos essais nous observons l’écart type des
pics de diffraction de la matrice augmenter, c’est un signe de l’augmentation du nombre
de défauts au sein du matériau. En revanche au sein des macles, on observe parfois une
légère diminution de l’écart type, notamment dans le cas des macles qui gagnent en volume
lors de la traction [110]. Ce phénomène est peut être causé par l’augmentation du volume
diffractant, les macles gagneraient donc en épaisseur, c’est un phénomène qui se produit
lorsque le volume initial est nanométrique (comme dans le cas de la taille des grains des
films nanocristallins). L’asymétrie que l’on observe sur l’évolution des écarts types va dans
le sens de l’augmentation du volume des macles (111) et (-1-11). Dans le cas de la traction
dans la direction [100], on observe l’augmentation des écarts types des pics de diffraction
(macles et matrices). Cela suggère une activité plastique au sein de ces deux régions.

Conclusion : mise évidence des différents domaines mécaniques

Malgré l’incertitude sur la position des pôles, nous avons montré que l’orientation cris-
talline des macles (dont le volume maclé augmente) tournent autours de l’axe [1-10] d’en-
viron 3˚au cours de l’essai [110] à partir du moment où le volume de macle commence à
augmenter. De plus sur la fin de l’essai on observe de l’intensité répartie depuis les pôles
de ces macles jusqu’au pôle de la matrice (de ψ = 15, 8˚à ψ = 54, 7˚). Cette étirement de
l’intensité commence à partir des pôles de ces macles, et correspond donc à différentes orien-
tations cristallines. Cela peut être traduit par une rotation plus importante de certaines
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régions du volume maclé. De plus nous avons identifié les différents domaines mécaniques,
notamment pour les associer aux étapes de maclage observées précédemment. Dans le cas
de la traction dans la direction [110], on observe un régime élastique jusqu’à 0,5% de défor-
mation appliquée. Après 0,5% de déformation appliquée, la déformation élastique perd ça
linéarité, ce qui révèle un régime élasto-plastique jusqu’à 1,1% de déformation appliquée. À
partir de 1,1% de déformation appliquée la déformation est purement plastique, et à partir
de 1,8% on observe un adoucissement de plus en plus important jusqu’à 4% de déformation
appliquée (la déformation élastique diminue alors que la déformation appliquée augmente).
Du coté des macles, les plans observés au sein des macles qui augmentent (macles (111)
et (-1-11)) montrent les mêmes régimes mécaniques. En revanche les macles parallèles à la
traction (-111) ne montre pas d’adoucissement élastique à partir de 1,1% de déformation
appliquée. Dans le cas de la traction [100], le nombre de mesure étant plus faible, cela
ne permet pas de déterminer correctement les différents domaines mécaniques. De plus les
courbes de déformation élastique de la matrice présentent des allures différentes ce qui nous
empêche de conclure sur leurs variations. Les macles dans cet essai montrent quant à elles
deux évolution similaire (macle (-1-11) et (-111)) du point de vue élastique. Les largeurs
des pics de diffraction en 2θ viennent appuyer les observations précédentes, ce qui traduit
l’état du réseau cristallin soit par l’évolution des hétérogénéités de déformation soit par
l’évolution des domaines cohérents de diffraction. Ainsi les largeurs des pics de la matrice
augmentent au cours des essais révélant une augmentation de la quantité de défauts dans
les films. Le fait que les largeurs des pics des macles diminuent, dans le cas des macles
qui augmentent dans l’essai de traction [110] (macles (-1-11) et (111)), peut traduire une
augmentation de l’épaisseur des macles. Les largeurs des pics des autres macles de l’essai
[110] et des macles de l’essai [100] augmentent, ce qui montre une augmentation du nombre
de défaut dans les macles également.

3.3.3 Décharge et démaclage

A la fin de l’essai de traction, nous avons continué les mesures lors de la décharge de
nos échantillons. Dans le cas de l’essai dans la direction [110], lors de la décharge, nous
observons que les phénomènes précédemment analysés sont en partie réversibles. C’est-à-
dire que les intensités des pics liés aux macles qui ont augmenté, diminuent au cours de la
décharge. Le premier pas de déformation de décharge fait passer la déformation de 4% à
3,6%, et lors de ce pas le taux de macles reste constant, en revanche lorsque la décharge
se poursuit le taux de macles diminue. Le substrat qui porte la déformation s’est allongé
irréversiblement et d’après la corrélation d’images numériques on observe à la fin de la
décharge une déformation résiduelle de l’échantillon de 1,8%. Pour cet état de déformation
le taux de macles est 2,9 fois plus élevé que le taux de macles initial. Par rapport aux taux
de macles maximum à 4% de déformation, qui étaient de 4,1 et 5,3 fois les taux de macles
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initiaux, les macles ont été réduites de 29% et 45%. De plus pour la même déformation, à
1,8% lors de la traction initiale, le taux de macles était seulement 1,6 et 1,7 fois supérieur
aux taux initiaux. Du point de vue de la déformation élastique de l’échantillon, lors de
la décharge on observe que l’échantillon passe en compression dès le premier pas, dans la
matrice comme dans les macles qui ont évolué. En revanche, les macles parallèles à l’axe
de sollicitation ne passent pas en compression. Le faible nombre de mesures au cours de
l’essai ne permet pas d’identifier le régime élastique de la décharge et de la compression qui
s’en suit. En revanche le fait que la déformation élastique augmente de moins en moins vite
indique clairement une activité plastique lorsque la décharge se poursuit, ce qui coïncide
avec les observations sur le taux de macles.

Ce genre de maclage en tension poursuivit par du démaclage en compression fait penser
aux mêmes phénomènes observés dans des nano-fils d’or par S. Lee et al. [30] en 2014 à
l’aide de microscopie électronique et de simulations atomistiques. Ils ont effectué des essais
de traction sur des nano-fils d’or orientés selon la direction [110] et observent du maclage
complètement réversible lors de cycles tension-compression.

Dans la direction de traction [100], le taux de macles évolue relativement peu par
rapport à la direction [110]. On constate tout de même que les courbes de l’intensité des
macles (ayant des variations de l’ordre de 15%) ont des allures réversibles. Les courbes
traduisant la déformation élastique au sein des macles indiquent que les macles passent en
compression lors de la décharge. En revanche l’observation des plans {111} de la matrice
montre qu’ils passent très peu en compression (plans à φ = 40˚) voire pas du tout (plans
à φ = 130˚) (Figure 3.21).

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons pu observer, à l’aide de figures de pôles en diffraction
de rayon X, l’évolution de macles au cours d’essais de traction au sein de films minces
d’or monocristallin [001] de 50nm d’épaisseur. Nous avons ainsi observé leur évolution et
l’influence de leur orientation par rapport à la direction de traction. L’expérience effectuée
permet dans un premier temps d’avoir une bonne mesure de l’évolution relative du volume
maclé dans un échantillon. Dans un second temps, l’expérience permet de mesurer les
différents types de déformation : la déformation appliquée (grâce à la corrélation d’image
numérique) et la déformation élastique (grâce à la diffraction des rayons X). Cela permet de
calculer la déformation plastique. Ces deux aspects de l’expérience permettent d’associer
l’évolution des macles avec les différents domaines mécaniques des essais.

Dans l’essai [110] où le maclage est important, un régime élastique est observé jusqu’à
0,5% de déformation, suivi d’un régime élasto-plastique allant jusqu’à 1,1% de déformation
appliquée (0,7% de déformation élastique). Après 1,1% de déformation appliquée, le régime
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est purement plastique, et c’est à partir de ce régime que le volume maclé commence à aug-
menter. À partir de 1,8% de déformation, on observe un adoucissement de la déformation
élastique. À 1,8% de déformation appliquée, on observe que le volume maclé a augmenté
de 70%, et après 1,8% le volume maclé croit linéairement avec la déformation appliquée.
À la fin de l’essai, à 4% de déformation appliqué, on observe que la déformation élastique
est de 0,3% (soit une déformation plastique de 3,7%) et que les volumes maclés des macles
dites à 90˚ont augmentés de 400% et 500%.

Nous avons vu que géométriquement, le maclage à lui seul ne justifie pas l’ensemble
de la déformation plastique, et une activité de dislocations est donc activée en parallèle
(3,7% de déformation plastique dont 1,3% de maclage et donc 2,4% d’une autre activité
plastique). Lors du maclage au cours de la traction [110], un phénomène cause une rotation
de 3˚des macles à 90˚autour de leur direction [1-10] comprise dans le joint de macle et le
plan du film (la direction [1-10] de la matrice du film est perpendiculaire à l’axe de traction
). Ce phénomène peut être généré par l’activation de systèmes de glissement au sein des
macles, permettant d’accommoder l’écart géométrique causé par le maclage et l’adhésion
du film mince au substrat lors de la traction. De plus les macles étant inclues au sein de la
matrice monocristalline, des contraintes supplémentaires hors plan peuvent venir cisailler
les macles.

Pour finir lors de la décharge de nos échantillons, nous avons observé une forte dimi-
nution des macles dites à 90˚lors de l’essai dans la direction [110]. Nos échantillons portés
par le substrat passent en compression lors de la décharge, ce qui induit du démaclage
et donne un aspect réversible à nos échantillons (dans une certaine mesure à cause de la
déformation plastique finale de l’éprouvette de Kapton R©).

Ce chapitre nous a donné des informations statistiques sur l’évolution de nos films lors
des essais mécaniques. De plus les analyses post mortem nous donnent des pistes sur la façon
dont ont pu macler nos films (allongement des macles dans la direction perpendiculaire à
la sollicitation). Dans le chapitre suivant, nous allons donc nous intéresser aux phénomènes
plastiques en eux mêmes à une échelle plus locale, à l’aide de microscopie électronique en
transmission in situ.
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Chapitre 4

Tractions uniaxiales in situ en
microscopie électronique en
transmission

À l’aide de la technique de diffraction des rayons X, nous avons observé une grande
différence d’évolution de volume maclé selon la direction de traction. En effet d’après cette
étude, au sein de film d’or monocristallin, les macles des plans (111) et (-1-11) augmentent
leur volume d’un facteur 4 à 5 lorsque le film est tiré dans la direction [110], alors que
le volume des macles parallèles à la direction de traction diminue de 20%. En revanche
lors d’une traction dans la direction [100] où toutes les macles ont la même inclinaison
par rapport à l’axe de traction, le volume maclé de l’échantillon ne varie quasiment pas.
Nous avons voulu reproduire ces déformations pour observer les échantillons à l’échelle
locale dans le but de comparer des phénomènes plastiques locaux avec les informations
statistiques obtenues par diffraction de rayons X dans le chapitre précédent.

Ce chapitre présente une expérience sur des films minces d’or monocristallin (50 nm)
initialement maclés (macles de croissances) déformés au sein d’un microscope électronique
en transmission. Cette expérience in situ a été réalisée au CEMES (Centre d’élaboration
de matériaux et d’études structurales) de Toulouse, dans le cadre d’un projet METSA
(Réseau national de plateformes en Microscopie Électronique et Sonde Atomique).

Dans ce chapitre nous allons présenter dans un premier temps les instruments et mé-
thodes utilisés lors de ces expériences, puis nous décrirons les phénomènes notables au
cours des essais, puis dans un dernier temps nous proposerons des explications sur ces
phénomènes observés.

4.1 Dispositif expérimental

Nous avons utilisé un microscope JEOL 2010 (200kV – LaB6) couplé avec un porte
objet de traction uniaxiale simple tilt. Ce porte objet permet une traction parallèle à l’axe
de rotation. Nous avons effectué de la microscopie électronique en transmission (MET)
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conventionnelle, et l’enregistrement des données est effectué sur une caméra SIS Mega-
view III (688x516 25 images/sec). Une expérience supplémentaire a été effectuée sur un
microscope CM20FEG afin de réaliser des cartographies d’orientation cristalline à l’aide
du système ASTAR [66].

La préparation des films minces utilisés est la même que celle décrite dans la partie 2.1.
Une fois décollés du substrat, les films de 50 nm sont posés sur des grilles de microscopie
(grille circulaire de 3 mm , mailles de 110 µm de côté) dans 2 directions différentes : [110]
et [100]. Les grilles de cuivre sont ensuite collées au support de déformation également en
cuivre, et il présente une fente de 200 ou 500 µm (Figure 4.1). De précédents essais sans
grille de cuivre, avec le film déposé à même le support de déformation, ont été effectués.
Dans ce cas le film est autoporté sur une longue distance et il se déchire selon des fragilités
préexistantes (fissures ou marches liées au substrat de NaCl). Les régions plastiquement
activées sont alors liées aux fissures et cela perturbe les champs de contrainte et déformation
par rapport à l’axe de sollicitation. Les grilles de cuivre que nous avons préférées utiliser
permettent ainsi de réduire la taille des régions autoportées à 80x80 µm2.

Nous avons ensuite effectué des tractions pas à pas, composées d’incréments de dépla-
cement alternant avec des périodes de relaxation de contraintes. Durant ces périodes où
la contrainte est relaxée, le film se déforme avec une vitesse de l’ordre de 10−6s−1. Nous
avons enregistré en continue des micrographies en champ clair de l’échantillon au cours de
l’essai mécanique.

Figure 4.1 – Schéma de la création d’une éprouvette de traction pour du
TEM in situ : support de traction en cuivre, grille de microscopie en cuivre,

film mince d’or.

D’un point de vue cristallographique l’augmentation du volume de macles peut se faire
par différents moyens. La présente expérience vise à montrer les principaux mécanismes
de maclage présents dans ce genre d’expériences afin de déterminer si la déformation aug-
mente le volume total maclé en créant de nouvelles macles ou bien en amplifiant les macles
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Figure 4.2 – a) Schéma de l’orientation d’une macle vue en 3 dimensions ;
b) Schéma d’une macle en vue plane ; c) micrographie STEM-ADF de macles
dans nos échantillons en vue transverse (contraste oblique foncé) ; d) micro-
graphie TEM-BF d’une macle dans nos échantillons en vue plane (trapèze
plus foncé) ; Tableau des facteurs de Schmid pour une traction : e) [110] et

f) [100]
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existantes : soit sur la figure 4.2 avec déplacement du joint de macles cohérent (épaissis-
sement de la macle en bleu), ou alors par déplacement des joints de macles incohérents
(allongement de la macle en vert). D’un point de vue géométrique avec l’orientation en
vue plane des échantillons, nous allons être très sensibles à l’allongement des macles. Si
une macle double son volume par déplacement de son joint de macle incohérent l’aire de
son contraste doublera au moins sur la micrographie puisque le développement de la macle
se fait perpendiculairement au faisceau d’électrons. En revanche si une macle double son
épaisseur par déplacement de son joint de macle cohérent, le contraste subira une variation
d’aire d’environ 15% pour une macle initiale de 6 nm d’épaisseur (épaisseur moyenne des
macles de croissance des échantillons utilisés). Cette faible variation est liée à l’inclinaison
des macles dans le matériau par rapport à la direction d’observation et au fait que l’on
observe une projection de l’échantillon.

En microscopie électronique en transmission conventionnelle (champ clair ou champ
sombre), les contrastes observés sont des contrastes de diffraction. Au cours de notre ex-
périence en champ clair, lorsqu’une région est en condition de diffraction, elle apparait
sombre (une partie des électrons est déviée à cause de la diffraction) alors qu’une région
qui n’est pas en condition de diffraction apparait claire. La matrice et la macle étant dans
des orientations différentes, il apparait un contraste lié au phénomènes de diffraction. À
cela vient s’ajouter des phénomènes interférentielles [67] : des franges liées à la forme en bi-
seau du cristal au bord de la macle, et des franges liées aux déphasages entre deux cristaux
de la matrice (de part et d’autre d’une macle fine, la matrice peut être déphasée comme
dans le cas d’un défaut d’empilement).

4.2 Observations

4.2.1 Traction dans la direction [110]

Dans ce premier essai le film est tiré dans la direction [110]. On peut observer sur la
Figure 4.3 l’orientation des défauts par rapport à la direction de sollicitation. Nous avons
porté notre étude sur 2 types de régions principalement : des zones en tête de fissure dans
un premier temps puis une zone proche du support de déformation dans un second temps.
En effet les échantillons présentent des amorces de fissures, ce qui cantonne la déformation
à ces régions. Nous avons observé de nombreux phénomènes liés à la déformation plastique
de ces films : des mouvements de dislocations parfaites et partielles, l’allongement de macles
de croissance, la propagation et l’élargissement de macles en face de fissures. Par soucis
d’objectivité, nous allons brièvement reporter tous les phénomènes observés, puis nous
discuterons des phénomènes qui sont propres aux caractéristiques de l’essai mécanique et
de ceux que nous pensons intrinsèques au matériau.
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Figure 4.3 – Micrographie TEM-BF lors d’une traction dans la direction
[110]. Les contrastes liés aux macles correspondent aux rectangles et trapèzes

foncés. Les dislocations apparaissent comme des filaments noirs

Pour une traction [110], les facteurs de Schmid des différents systèmes de glissement
sont présentés en Figure 4.2.e. La direction de traction [110] favorise certaines dislocations
partielles des plans (111) et (11-1) (Facteur de Schmid de 0,47), mais l’on peut noter que
les valeurs des facteurs de Schmid de certaines dislocations parfaites dans ces mêmes plans
sont proches (0,41).

Les dislocations parfaites

Figure 4.4 – a) Micrographie TEM-BF révélant des dislocations parfaites
alignées dans le prolongement d’une fissure (hors de la micrographie) ; b)
Micrographies TEM-BF révélant une source de dislocation (en pointillés).

(Traction dans la direction [110])
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Lors de la déformation nous observons le déplacement de dislocations parfaites dans le
film. Tout d’abord nous observons des dislocations se déplaçant en face des fissures dans des
plans (111) et (-1-1 1) dans la direction [1-10] (perpendiculaire à l’axe de traction) (Figure
4.4.a). Ces dislocations précèdent l’allongement d’une macle qui se développe dans la même
direction en face d’une fissure. Lorsque la déformation se poursuit de manière importante
ces dislocations disparaissent. Ces dislocations sont, dans notre expérience, présentes dès
le début de l’observation.

Au cours de l’essai, nous observons des dislocations parfaites se déplacer dans des
directions <110> dans des plans {111}. Certaines dislocations alternent plusieurs directions
lors de leur mouvement révélant du glissement dévié. Le film mince contient quelques
sources de dislocations. Nous observons en Figure 4.4.b des dislocations parfaites se nucléer
dans un plan {111} et dans la direction [1-10] à partir d’une source en spirale, et glisser
ensuite.

Macles

Une macle ”principale” est générée dans un plan (111) ou (-1-11) en face d’une fissure
perpendiculaire à la direction de traction (Figure 4.5.a). Lors de la déformation et de la
propagation de cette fissure, cette macle va se propager en s’allongeant dans le film dans la
direction perpendiculaire à la direction de traction (direction [1-10]). Lorsque la déforma-
tion se poursuit, la macle commence à s’épaissir ; on observe en effet que la projection de
la macle passe d’une dizaine de nanomètres à une centaine de nanomètres de large. Nous
observons des dislocations longer la macle. Nous verrons dans un autre paragraphe qu’une
fois que la macle s’est suffisamment épaissie, elle a subit une rotation progressive autour
de l’axe [1-10] (perpendiculaire à l’axe de traction). Cette région s’agrandit ce qui la fait
s’amincir et ce qui la désoriente. De plus ce phénomène est peu à peu observé de plus en
plus loin de la fissure au cours de la déformation (Figure 4.8.a), et à la fin de l’essai cette
zone amincie fait plusieurs centaines de nanomètres de large.

Nous allons maintenant nous concentrer sur d’autres régions, et observer l’évolution des
macles de croissance autour de la macle ”principale” de la fissure et sur une région au bord
du support de déformation (Figure 4.5.b). Lors de la déformation, les macles de croissance
(111) et (-1-11) générées lors de l’élaboration du matériau s’allongent dans la direction [1-
10] (perpendiculaire à l’axe de traction). Une fois ces macles allongées, les régions observées
ressemblent à ce que nous avons vu sur un échantillon post-mortem (Figure 3.16).

Lorsque l’on estime l’évolution de proportion de macle, si l’on fait l’hypothèse que la
totalité du joint de macle incohérent se déplace pour chaque macle, la Figure 4.5.b nous
indique une augmentation d’un facteur deux du volume des macles des plans (111) et (-1-
11) (En comparant le nombre de pixels liés à une macle dans les deux images on trouve
13455 pixels puis 25480 pixels pour une même région). En revanche les macles des plans
(11-1) et (1-11) n’évoluent pas au cours de l’essai.
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Figure 4.5 – a) Micrographies TEM-BF révélant une macle en face d’une
fissure ; b) Micrographies TEM-BF révélant l’allongement de macles le long
d’une des fibres de la grille supportant le film mince d’or. (Traction dans la

direction [110])

Dissociation et recombinaison de dislocations parfaites

Lors de la déformation, nous avons observé quelques dislocations parfaites se dissocier.
Ces dislocations se dissocient dans des plans (111) et (-1-1 1) et les partielles obtenues
s’éloignent l’une de l’autre suivant l’axe [1-10] (perpendiculaire à l’axe de traction), ce qui
crée un défaut d’empilement entre les deux partielles (Figure 4.6.a). D’autre part, nous
avons également observé la recombinaison de dislocations partielles en parfaite, et donc
l’annulation d’un défaut d’empilement.

Lors de l’allongement dans la direction [1-10] de la macle principale (dont les joints de
macles cohérents sont (111) ou (-1-11)) en tête de fissure, nous avons vu que le contraste
lié à la macle n’était parfois pas continu, selon le cas, ceci est lié à 2 phénomènes différents.
Dans un premier temps une suite de défauts d’empilement dans un même plan (111) ou
(1-1-1), chacun borné par une dislocation partielle de tête et une dislocation partielle de
queue. Ces dislocations partielles peuvent avancer devant la macle et créer ce genre de
contraste. Nous observons par exemple, Figure 4.6.b, un défaut d’empilement (bordé par 2
dislocations partielles) se recombiner en une dislocation parfaite. Dans un second temps si
plusieurs dislocations partielles passent successivement le long d’une macle dans des plans
adjacent, le défaut de phase de part et d’autre de la macle va changer à chaque dislocation
partielle, ce qui peut créer des discontinuités dans le contraste de la macle.
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Figure 4.6 – a) Micrographies TEM-BF révélant une dislocation qui se
dissocie ; b) Micrographies TEM-BF révélant les mouvements de dislocations
partielles en amont de la macle liée à la fissure. (Traction dans la direction

[110])

Interaction dislocation macle

Certaines dislocations lors de leur déplacement interagissent avec une macle. Sur la
Figure 4.7 nous observons qu’une dislocation parfaite se déplaçant dans un plan (-111) ou
(1-11) rencontre une macle (111) ou (-1-11) et intègre la macle ou le joint de macle.

Région du cristal inclinée

Lorsque l’échantillon se déforme en tête de fissure, nous observons une région de l’échan-
tillon s’amincir en raison d’une déformation plastique importante (Figure 4.8.a). Cette ré-
gion était initialement une macle qui partait de la fissure, mais elle est maintenant orientée
différemment de l’orientation initiale de la macle, le cristal maclé a tourné autour de l’axe
[1-10] (perpendiculaire à l’axe de traction). De plus, la rotation de cette région est gra-
duelle, sur la Figure 4.8.b faite en ASTAR sur un microscope électronique en transmission
CM20FEG, la région observée possède la même orientation qu’une macle dans sa partie
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Figure 4.7 – Micrographies TEM-BF révélant une dislocation parfaite ab-
sorbée par une macle. (Traction dans la direction [110])

la plus éloignée de la fissure. Puis l’inclinaison change en se rapprochant de la fissure, at-
teignant une rotation cumulée de 15˚au niveau de la fissure (Figure 4.8.c), contrairement
à l’orientation de la matrice (en rouge sur la cartographie) qui n’est pas désorientée aux
abords de la fissure.

4.2.2 Traction dans la direction [100]

La traction d’un échantillon dans la direction [100] a généré des fissures orientées sur
les axes <110> à 45˚(Figure 4.9.b/c). L’apparition de fissures restreint la déformation
dans ces zones en tête de fissure, mais localement, la contrainte autour de ces têtes de
fissure ne correspond pas à l’orientation de contrainte souhaitée lors d’une traction [100].
Comme dans l’essai de traction dans la direction [110] les fissures génèrent des macles qui
finissent par amincir le film mince. Autour de la tête de fissure, on observe toujours des
mouvements de dislocations parfaites ainsi que des mouvements de dislocations partielles
qui peuvent-être liés à du maclage. En face des fissures, les régions amincies entretiennent
la propagation des fissures (Figure 4.9.a).

4.3 Analyses et Discussions

Traction [100] : Fissuration

Une grande partie des phénomènes plastiques dans ces essais de traction in situ en micro-
scopie électronique en transmission sont observés à proximité des fissures. Cette tendance
à fissurer est causée par la situation autoportée de l’échantillon qui favorise la localisation



82 Chapitre 4. Tractions uniaxiales in situ en microscopie électronique en transmission

Figure 4.8 – a) Micrographies TEM-BF révélant une macle et une région
amincie devant une fissure ; b) Cartographie ASTAR révélant le gradient de
rotation le long de la macle qui a amincie le film (fissure juste à gauche
de l’acquisition ASTAR), c) Rotation cumulée le long de la région amincie.

(Traction dans la direction [110])

de contraintes. Lors de traction dans la direction [100], les fissures sont orientées dans des
directions <110> du film ce qui change énormément l’orientation de la contrainte au sein
des zones qui subissent les déformations (les zones proches des fissures, Figure 4.10 [68])
et cela nous empêche de les comparer à nos expériences de rayons X où la déformation est
correctement transmise par le Kapton dans l’ensemble du film dans la direction [100]. En
face des fissures nous observons des macles s’allonger, s’amincir et pivoter autour de l’axe
de la fissure <110>. Ces régions amincies possèdent une orientation {110} parallèle à la
surface (Figure 4.9.d.e) ce qui indique que les macles ont tournées d’environ 20˚au cours de
l’essai, autour de la direction <110> associée à leurs allongements. Lors de l’expérience de
rayons X, les intensités liées aux macles ne présentent pas d’allongement pouvant indiquer
une rotation autour des axes <110>, ceci peut indiquer que l’expérience de déformation
sur polyimide sous faisceau synchrotron ne présente pas de fissuration lors de la traction
[100].
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Figure 4.9 – Micrographie TEM-BF à faible grandissement, a) avant l’essai
de traction, b) après l’essai de traction ; c)d) Micrographies TEM-BF révélant
une macle en tête de fissure ; e) Cliché de diffraction associé à la micrographie

(d). (Traction dans la direction [100])
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Figure 4.10 – a) Région plastique autour d’une fissure dans un matériau
isotrope, pour différentes orientations de contraintes uniaxiales en tension
par rapport à la fissure (angle β) [68]. (Les axes correspondent aux positions
autours de la fissure normalisées par le carré du ratio de la limite d’élasticité
sur la contrainte appliqué.) b) Schéma de la géométrie utilisé en a) (x et y

sont différent en a) et b))

Traction [110] : Maclage

Lors des tractions dans la direction [110], nous observons aussi la propagation de fis-
sures dans la direction [1-10], mais contrairement au cas précédent, la contrainte au sein des
régions en face des fissures a bien une orientation qui correspond à l’axe de traction appli-
quée (contrainte parallèle à [110]). Cette orientation permet donc de comparer des régions
en face de fissures de l’essai de traction in situ en microscopie électronique en transmission
avec l’essai de traction in situ sous rayonnement synchrotron. De plus une région près de la
grille qui supporte l’échantillon a été observée, et cette région doit également se déformer
avec un champ de contraintes locales orientées selon la direction de traction. Nous retrou-
vons dans ces 2 régions le phénomène d’allongement de macles (Figure 4.5), ce qui nous
amène à penser que ce phénomène est représentatif des essais de traction [110] dans l’or.

Nous avons considéré dans notre expérience que les contrastes initiaux frangés (rec-
tangles, parallélogrammes et trapèzes) correspondent aux macles de croissance. De tels
contrastes peuvent correspondre à de simples défauts d’empilements, mais les observations
faites dans le chapitre 2 en diffraction de rayons X (volume diffractant de macle) et en mi-
croscopie électronique (diffraction et coupe transverse) prouvent la nature de ces contrastes
sur les échantillons non déformés. D’un point de vue géométrique, un plan {111} observé
en vue plane [001], au sein d’un film mince [001] de 50 nm, a une projection de 35.35 nm
de large. Un défaut d’empilement observé dans la direction [001] du film devrait donc avoir
un projeté d’environ 35 nm alors qu’une macle de 6 nm d’épaisseur (épaisseur moyenne
des macles de croissance) aurait un projeté de 40 nm. Sur nos micrographies (Figure 4.3)
cela correspond à une variation de 4 pixels. Cette faible résolution couplée à l’incertitude
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de l’épaisseur et à l’incertitude de l’inclinaison lors d’une micrographie rend difficile la dif-
férentiation entre défaut d’empilement et macle au cours des essais mécaniques (d’un côté
10% d’erreur sur l’épaisseur de l’échantillon implique une variation de 10% sur la taille du
contraste d’un défaut d’empilement et d’un autre coté une erreur d’inclinaison de 5˚du
film peut faire passer le contraste d’un défaut d’empilement de 35 à 40 nm).

Au cours de la déformation, les macles de croissance des plans (111) et (-1-11) peuvent
s’allonger, c’est-à-dire que le joint de macle incohérent, composé de dislocations partielles
de macles [35], se déplace sur l’axe [1-10] (Figure 4.5 a et b). Les macles qui se mettent à
s’allonger peuvent ainsi visuellement augmenter leur longueur d’un facteur 2 à 10 sur les
micrographies. Cependant nous ne pouvons pas directement relier la taille des contrastes
observés sur les micrographies au volume maclé des échantillons. En effet lors de l’allonge-
ment des macles, les dislocation partielles de macle composant le joint de macle incohérent
ne se déplacent pas forcément de manière collective. Il est régulièrement observé que les
macles liées à du maclage mécanique ont un aspect de pointes, par exemple dans l’alumi-
nium sur la Figure 4.11 une macle s’épaissit par vagues successives de dislocations partielles
de macles. Ce phénomène contribue tout de même à augmenter le volume maclé du film
dans une certaine mesure, ce qui va dans le sens de l’augmentation du taux de macles
observée par diffraction des rayons X dans le Chapitre 3. Sur une échelle de temps comme
la nôtre (plusieurs minutes), on peut tout de même considérer que l’ensemble d’un joint
de macle incohérent se déplace au cours de l’essai de déformation, ce qui permet de lier
directement la variation d’aire sur les micrographies à la variation de volume maclé.

Traction [110] : Dislocations

D’autres évènements plastiques que le maclage se côtoient lors de l’essai. Il est notable
que nous observons des mouvements de dislocations parfaites tout au long de l’essai. La
plupart des dislocations parfaites se déplacent dans des plans (111) ou (-1-11) (seuls plans
{111} dans lesquelles les facteurs de Schmid des dislocations <110> sont non nuls pour
une traction [110]) et dans la direction [1-10] comme ont pu le voir S.H. Oh et al. [45].
Mais nous avons tout de même vu certaines dislocations se déplacer dans d’autres plans et
directions (dans des plans où le facteur de Schmid est nul). Le film étant autoporté, il se
déforme et se tord de manière inhomogène, ce qui pourrait expliquer ces mouvements de
dislocations, de plus le film possède une grande quantité de défauts (macles, dislocations,
inhomogénéité d’épaisseur) ce qui peut localement perturber le champ de contrainte à leurs
voisinages.

Il arrive que les dislocations interagissent avec des macles. D’après la littérature, ce
phénomène peut avoir différents effets sur les macles [34] : il peut perturber les joints de
macle cohérents et bloquer la propagation de dislocations partielles de macle le long de
ce joint de macle cohérent [35], au contraire épaissir la macle en ajoutant des dislocations
partielles de macles [16] ou bien traverser le joint de macle sans le modifier. Dans le cas que
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Figure 4.11 – Micrographies HRTEM d’une macle en tête de fissure dans
de l’aluminium. (0 s / 15 s / 32 s, fissure à gauche) [31]

nous avons rapporté Figure 4.7, une dislocation parfaite change de plan {111} afin de passer
d’un déplacement sur l’axe [1-10] vers un déplacement sur l’axe [110]. Ce changement de
plan de glissement indique du glissement dévié. Dans le cas observé, la dislocation change
de plan lorsque sa ligne est sur l’axe [101] ou [-101], ce qui indique que la dislocation a
un vecteur de Burgers selon un de ces axes. Par exemple, si l’on est dans le cas d’une
dislocation 1/2[101], la dislocation passe successivement dans les plans (-1-11) et (-111).
Théoriquement le facteur de Schmid de la dislocation était nul lors de son déplacement
dans la direction [110] dans le plan (-111) (ou (1-11)). Lorsque la dislocation arrive sur le
joint de macle cohérent, le contraste lié à la dislocation parfaite disparait, et le contraste
de la macle change légèrement à l’endroit où la dislocation est arrivée. De plus lorsque la
déformation se poursuit, des dislocations partielles de macle continuent de longer le joint
de macle cohérent. Il est donc probable que la dislocation n’ai pas généré de dislocations
sessiles dans le joint de macle. Ce phénomène a peut être contribué à l’épaississement
d’une macle (111) ou (-1-11) ce qui irait dans le sens des observations du chapitre 3, mais
la résolution de la micrographie ne permet pas de le confirmer.

L’accumulation de dislocations dans un joint de macle cohérent peut également contri-
buer à la formation de joints de grains, soit en désorientant légèrement une macle [36],
soit dans le cas de macles d’épaisseur nanométrique (comme nos macles de croissance), en
détruisant la nanomacle [37]. Ce phénomène pourrait expliquer la diminution du taux de
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macles (-111) et (1-11) que l’on observe lors de l’expérience de diffraction de rayons X.
Cependant le nombre d’interaction que nous avons observé entre des dislocations parfaites
et une macle, lors de cette expérience de TEM in situ, ne permet pas de confirmer cette
hypothèse. Ceci est peut être dû à la prédominance du phénomène de fissuration qui occupe
une grande partie de la déformation plastique lors de ces essais auto-portés.

Traction [110] : Fissuration

Un autre phénomène important de l’expérience est la fissuration et ce qu’il se passe
lors de la propagation de fissures. Nos échantillons possèdent quelques zones fragilisées
à cause des marches du substrat de NaCl et ces régions sont propices à la création de
fissures. En effet la surface libre créée par une fissure peut émettre des dislocations, des
dislocations parfaites successives dans un premier temps (Figure 4.4.a) dans des plans (111)
et (-1-11) dans la direction [1-10]. Ce genre de succession de dislocations a déjà pu être
observé dans ces plans-là par S.H Oh et al [45] pour une traction [100]. Ceci peut vouloir
dire que ces dislocations ont été nucléées lors de la préparation de l’échantillon et lors
de déformations causées lors de manipulations étant donné que nous les observons dès le
début de l’expérience. Par la suite, ces dislocations peuvent se dissocier en deux partielles
et créer des défauts d’empilement dans les plans (111) et (-1-11) dans la direction [1-10]
(Figure 4.6) [45]. La surface peut aussi successivement émettre des dislocations partielles
dans des plans (111) adjacents, ou (-1-11), dans la direction [1-10] ce qui crée une macle
(Figure 4.5.a). Puis l’émission additionnelle de partielles de macle le long du joint de macle
cohérent va contribuer à son épaississement (Figure 4.11 [31]).

Nous avons ensuite observé Figure 4.8.a que la macle s’épaissit (en terme de nombre
de plans maclés) puisque son contraste s’élargit, en revanche la macle laisse entre elle et
la fissure une région amincie (en terme d’épaisseur du film mince) puisque le contraste lié
au film devient très clair (les électrons passent plus facilement au travers). De plus lors de
l’amincissement, la macle pivote autour de l’axe [1-10] sur une vingtaine de degrés (Figure
4.8.b/c). Ce cumul d’une rotation et d’un amincissement doit se faire à l’aide d’au moins
deux systèmes de glissement dans des plans {111} au sein de la macle perpendiculaire au
plan (1-10). La figure 4.12.b montre le principe du maclage mécanique dans une traction
purement [110] lorsque les extrémités sont libres, puis par opposition la figure 4.12.c montre
le cas où les extrémités de l’échantillon sont maintenues sur un même plan, ce qui induit
la rotation en cisaillant la macle dans ses plans {111} perpendiculaires au plan (1-10). La
macle désorientée finit avec une orientation (110) par rapport à la surface, ce qui correspond
en effet aux observations faites à l’aide des clichés de diffraction. Nous ne connaissons pas
la contrainte au sein des macles, contrainte qui couple certainement de la tension et du
cisaillement. Cela nous empêche de connaitre les facteurs de Schmid des dislocations les
plus probables. Cette rotation de macles rappelle également la rotation des macles observée
à l’aide des rayons X dans le Chapitre 3. Ces rotations ont en effet lieu autour du même
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axe (direction [1-10]), cependant en rayons X, la rotation observée était centrée autour de
3˚. Le film était déformé par son substrat ce qui a dû diminuer la possibilité de fissuration,
par rapport à l’expérience de TEM in situ. Il est donc possible que dans l’expérience sous
rayons X les macles de croissance subissent cette rotation de 3˚dans tout le film. J.W.
Matthews [46] observe également des macles qui amincissent le film lors d’une traction
[110], mais ces macles ne sont pas reliées à des fissures. En revanche lorsqu’il continue la
déformation, il observe que ces macles conduisent finalement à la fissuration, mais tout
comme nous dans cette expérience de microscopie, nous ne connaissons pas la valeur de la
déformation appliquée pour chacune des micrographies.

Figure 4.12 – a) Schéma d’une macle (en rouge) en vue plane dans un
échantillon (matrice en bleu) pour une traction dans la direction [110] ; b)
Schéma d’une coupe transverse au niveau d’une macle lors d’une traction
dans la direction [110] sans restriction sur la position des extrémités ; c)
Schéma d’une coupe transverse au niveau d’une macle lors d’une traction
dans la direction [110] en restreignant la position des extrémités dans le
même plan, ce qui induit une rotation du cristal maclé par rapport à la
situation en b). Dans les schémas b) et c), sont représentées en plus épais
les mailles cristallographiques de chaque région ainsi que leurs plans {111}

perpendiculaires au schéma.

Comparaison des tractions [110] et [100]

Le principal phénomène à comparer entre les deux directions de traction se trouve être
lié à la région amincie progressant en face des fissures. Dans les deux cas la région amincie a
une forme de pointe ayant une ouverture d’une dizaine de degrés. Les macles de croissance
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présentes au bout de ces régions amincies peuvent évoluer au cours de l’essai. Dans le cas
de la traction dans la direction [110], on observe des défauts d’empilements ou des macles
s’étendre grâce au déplacement de dislocations partielles de Shockley le long de la direction
[1-10] uniquement. En revanche dans le cas de la traction dans la direction [100], malgré
l’orientation imposée par la fissure et la région amincie, on a observé vers le début de l’essai,
des dislocations partielles et/ou macles évoluer dans les deux directions : [110] et [1-10] ;
dans le cas de mouvement de dislocations partielles cela correspondrait aux observations
de S.H. Oh et al. [45], mais cette observation est observé seulement deux fois au début de
l’essai par rapport au reste de l’essai montrant de la fissuration et du maclage en pointe
de fissure.

4.4 Conclusion

Dans le cas de la traction [110] cette expérience a permis de montrer que nous avons
observé deux phénomènes distincts lors de la déformation de ces films minces d’or. D’un
côté il y a la fissuration démarrant depuis des points de fragilité du film mince. Les fissures
génèrent de larges macles dans la direction perpendiculaire à l’axe de traction (direction
[1-10]). Ces macles causent l’amincissement du film au cours de la traction, ce qui propage
ainsi les fissures dans le film. Ces macles en amincissant le film, pivotent autour de l’axe
perpendiculaire à l’axe de traction. D’un autre coté dans des régions éloignées des fissures,
nous observons l’allongement des macles de croissance présentes initialement dans le film
par déplacement de leur joints de macle incohérents. Ces observations confirment l’aug-
mentation du volume maclé dans les échantillons tirés dans la direction [110], et semblent
indiquer qu’une partie au moins se fait par allongement des macles de croissance, grâce au
déplacement des joints de macle incohérents.

Dans le cas de la traction [100], des fissures orientées selon les directions <110> du film
se développent et perturbent le champ de déformation/contrainte, ce qui nous empêche
d’observer un essai de traction selon la direction [100] de manière locale. L’observation de
maclage autour des fissures semble au moins indiquer que nos films minces ne fissurent pas
lors de l’essai de traction dans la direction [100] de l’or sur polyimide.
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Conclusion générale et perspectives

Ces travaux de thèse avaient pour but d’étudier l’évolution de films minces monocristal-
lins nanomaclés au cours de sollicitations mécaniques, l’objectif général étant de quantifier
certains phénomènes comme le maclage, en y associant les déformations caractéristiques
auxquelles ils opèrent et en observant les mécanismes élémentaires les composants. À ces
échelles, les propriétés des matériaux changent par rapport aux matériaux massifs, et en
particulier les mécanismes de plasticité. Cette étude vise donc à contribuer à l’avancement
de la compréhension des mécanismes de plasticité opérant dans les films minces, grâce à
l’étude d’un système modèle.

Nous nous sommes concentrés sur deux expériences in situ pour étudier des films minces
monocristallins de 50 nm d’or contenant des nanomacles de croissance. L’utilisation en
parallèle de diffraction des rayons X et de microscopie électronique en transmission permet
d’obtenir des informations statistiques sur l’échantillon et d’avoir une vue locale à l’échelle
des défauts cristallins. En diffraction des rayons X, la mesure de figures de pôles permet de
suivre la texture des échantillons et donc d’avoir une information générale sur le contenu
d’un échantillon. La microscopie électronique en transmission permet d’imager des défauts
comme les macles, dans le but d’observer leurs évolutions de manière individuelle, ainsi
que d’observer les interactions entre les défauts.

Dans cette thèse, nous avons dans un premier temps étudié l’évolution de figures de
pôles obtenues in situ sur une ligne de lumière synchrotron au cours d’essais de traction
uniaxiale en déformation (biaxiale en contrainte). Deux orientations de sollicitation ont été
étudiées afin de voir si les facteurs de Schmid sont respectés dans des objets de quelques
dizaines de nanomètres. Les figures de pôles permettent de suivre l’évolution de l’intensité
diffractée par les macles, et donc de suivre les variations relatives du volume maclé des
échantillons. Des considérations sur l’évolution de la position et de la forme des intensités
sur les figures de pôles permettent d’obtenir des informations supplémentaires sur le réseau
cristallin des échantillons. En effet, des mouvements sur les figures de pôles traduisent
en générale des rotations cristallines. De plus l’utilisation d’un détecteur bidimentionel
permet d’obtenir une information sur la déformation élastique au sein du film. Couplant
ces mesures de déformation élastique avec le suivi par corrélation d’images numériques
fournissant la déformation appliquée, nous avons été en mesure d’identifier les différents
domaines mécaniques, et d’y associer les variations des volumes maclés.

Dans un second temps nous avons étudié ces échantillons au cours de traction uniaxiale
en contrainte lors d’essais in situ en microscopie électronique en transmission. Nous avons
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tout d’abord décrit l’ensemble des phénomènes plastiques que nous avons observés. Puis
nous avons discuté des différences avec l’expérience précédente, et de ce que l’on pouvait
considérer comme représentatif des essais.

Dans cette thèse nous avons montré que si l’on définit les macles à l’aide de l’angle
entre leur ligne d’intersection avec la surface et la direction de traction, on peut décrire
le panel d’évolutions suivant : un fort maclage pour les macles à 90˚, une évolution nulle
pour les macles à 45˚et une faible diminution pour les macles parallèles à la traction. On
peut ensuite décrire plus précisément les aspects suivant au cours des essais de traction.

Dans le cas d’une traction dans la direction [110], les films minces d’or de 50 nm d’épais-
seur, montrent une limite d’élasticité relativement importante. Le domaine élastique s’étend
jusqu’à 0,5% de déformation (domaine 1© sur la figure 4.13). À partir de 0,5% de déforma-
tion appliquée, un régime élasto-plastique apparait révélant le début de la plasticité dans le
film (domaine 2©). En microscopie électronique en transmission, les premiers événements
plastiques que nous avons observés devraient correspondre à ceux opérant lors de ce régime
de déformation. Nous y observons des mouvements de dislocations parfaites (encadré a©)
ainsi que la propagation de dislocations partielles générant des défauts d’empilement. Ces
observations sont en adéquation avec le fait que l’on ne voit pas le volume des macles
augmenter sur les figures de pôles lors de ce régime mécanique.

Après 1,1% de déformation appliquée, la déformation devient purement plastique avec
un plateau à 0,7% de déformation élastique (domaine 3©). Le début de ce régime méca-
nique est synchronisé avec le début de l’augmentation du volume de macle observé sur les
figures de pôles. En effet, de 1,1% jusqu’à 1,8% de déformation appliquée, le volume diffrac-
tant augmente de 70% pour les macles de joint de macle cohérent (-1-11) et (111) (macles
non-parallèles à la direction de traction). En microscopie électronique, on distingue deux
types de régions dans lesquelles du maclage mécanique a lieu : en face de fissures perpen-
diculaires à l’axe de traction, et dans le reste du film. Ces deux régions ne correspondent
pas aux mêmes déformations, la fissure traduit une déformation très importante mais très
locale, alors que le reste du film subit une déformation plus faible. Les caractéristiques des
macles (longueur, désorientation, épaisseur) dans ces deux régions représentent donc les
macles pour deux déformations différentes. Nous associons donc dans la première partie
de l’essai mécanique l’évolution du volume maclé observé en diffraction des rayons X avec
l’évolution des macles loin des fissures en microscopie électronique en transmission. Ainsi
on observe ces macles s’allonger perpendiculairement à la direction de traction comme re-
présenté dans l’encadré b©, les macles qui s’allongent voient leur longueur augmenter d’un
facteur 2 à 10.

Lorsque la déformation se poursuit, on observe un adoucissement de la déformation
élastique à partir de 1.8% de déformation appliquée (domaine 4©). On observe également,
à partir de 1,8% de déformation appliquée, que le volume maclé augmente linéairement en
fonction de la déformation appliquée. Au cours de la déformation, on observe sur les figures
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Figure 4.13 – Représentation des différents domaines mécanique (domaine
élastique en 1©, domaine elasto-plastique en 2©, domaine plastique en 3©
et adoucissement en 4©. Le 5© représente la décharge de l’éprouvette) d’un
essai de traction dans la direction [110] d’un film mince d’or monocristallin
de 50 nm, possédant des macles de croissance. Les courbes de couleur repré-
sentent l’évolution relative du volume maclé au cours de l’essai (axe rouge à
gauche). La courbe noire représente la déformation élastique dans la direc-
tion de traction. (déformation appliquée dans la direction de traction en abs-
cisse). Les encadrés supérieurs représentent respectivement, le mouvement
d’une dislocation parfaite a©, l’allongement d’une macle b©, la rotation

d’une macle c©. *© : Schéma d’orientation

de pôles que les macles tournent autour de la direction [1-10] de la matrice monocristalline
d’environ 3˚([1-10] est perpendiculaire à la direction de traction). À cela vient s’ajouter
vers la fin de l’essai l’apparition d’une trainée d’intensité correspondant à des rotations
autour de cette même direction [1-10]. En microscopie électronique en transmission, les
macles en face des fissures ont subi des déformations très importantes. On observe à l’aide
de clichés de diffraction électronique ainsi que d’une cartographie d’orientation ASTAR,
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que plus une macle est déformée (plus on est proche de la fissure) plus la macle est déso-
rientée. Et la désorientation correspond à une rotation autour de l’axe [1-10] de la matrice
monocristalline. Cette rotation peut être expliquée par le schéma c© par le fait que le film
tend à rester dans le même plan (les extrémités de l’échantillon lors de la traction restent
dans le même plan ou collé au Kapton R© alors que géométriquement le maclage crée un
décalage de hauteur de part et d’autre d’une macle). Des systèmes de glissement seraient
donc activés au sein des macles pour expliquer ces rotations. À la fin de la traction, à 4%
de déformation appliquée, on observe que le volume des macles correspond à 400% et 500%
du volume initialement maclé au début de l’essai (respectivement pour les macles (-1-11)
et (111)). On observe également que la déformation plastique totale est de 3,7% et que
l’augmentation du volume maclé ne justifie pas de la totalité de la déformation plastique.
En effet tout au long de l’essai, nous avons pu voir des dislocations parfaites se déplacer
grâce à la microscopie électronique en transmission ce qui montre que le maclage n’est
pas le seul mécanisme plastique dans cet essai. De plus la rotation des macles est un bon
candidat pour expliquer une partie de la déformation plastique.

Tout au long de l’essai, nous avons également suivi l’évolution du volume maclé des
macles parallèles à la direction de traction (notamment les macles (-111)). On observe que
le volume maclé des macles (-111) diminue de 20% tout au long de l’essai. De même, la
microscopie électronique en transmission ne met pas en évidence de changement important
de ces macles

À la fin de l’essai en tension, nous avons relâché la force sur l’éprouvette de Kapton R©

(domaine 5©). On observe ainsi le film passer en compression de manière élastique en reve-
nant à 3,6% de déformation. Après 3,6% de déformation le film se déforme plastiquement
en compression, et l’on observe le volume maclé diminuer. Une fois que l’éprouvette de
Kapton R© est déchargée, il reste 1,8% de déformation appliquée (dont 2,5% de déformation
plastique par rapport au début de l’essai et -0.7% de déformation élastique), et il reste un
volume maclé d’environ 180% du volume maclé initial.

Nous avons également effectué ces expériences en tournant de 45˚les échantillons par
rapport à la direction de sollicitation, dans le but de faire des essais de traction dans la
direction [100]. Dans cet essai toutes les macles ont des orientations équivalentes par rapport
à la direction de traction [100]. On observe ainsi qu’une famille de macle a augmenté de
17% lorsque la déformation appliquée atteint 4%, alors qu’une autre famille de macle
voit son volume diminuer de 17%. Nous concluons alors que les macles n’évoluent pas
lors d’une sollicitation dans la direction [100]. En revanche, l’expérience de microscopie
présente à nouveau des fissures orientées selon les directions [110] et [-110]. Ces directions
ne sont pas perpendiculaires à la direction de traction, les contraintes autour des fissures
ne reflètent donc pas l’orientation de traction [100]. On observe à nouveau en face des
fissures de longues macles qui se désorientent également par rotation autour de [-110] ou
[110]. L’absence d’une forte évolution de la position de l’intensité liée aux macles sur les
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figure de pôles, tend au moins à montrer que les films déformés sur Kapton R© ne fissurent
pas (ou alors leur fissuration est négligeable, et les macles générées indiscernables).

Ces travaux de thèse peuvent être poursuivis de plusieurs manières. Tout d’abord la
machine de traction biaxiale de la ligne de lumière synchrotron DiffAbs pourrait permettre
d’étudier des chemins de chargement différents, en utilisant des successions d’orientation
de sollicitation pour observer si deux chemins de chargement différents vers une même
déformation conduisent à la même texture finale ou non. Il serait également intéressant de
cycler des essais mécaniques en tension-compression pour étudier le caractère réversible du
maclage dans ces systèmes. Des expériences de déformation de film mince sur Kapton R©

analysées par diffraction de rayons X cohérents avaient commencé à être utilisées (Ligne
de lumière synchrotron ID13 à l’ESRF), dans le but d’observer les premiers mécanismes
de plasticité dans les films minces. Des expériences de diffraction Laue (Ligne de lumière
synchrotron BM32 à l’ESRF) ont aussi été effectués pour tenter d’effectuer une expérience
similaire à celle des figures de pôles à DiffAbs, avec une vue différente sur l’espace ré-
ciproque. Du point de vue de la microscopie électronique en transmission, de nouvelles
expériences peuvent être essayées aussi. Des essais de traction in situ de films minces d’or
sur Kapton R© pourraient être une bonne idée dans le but de réaliser un essai mécanique
avec un champ de déformation similaire : un essai mécanique supporté et non auto-porté.
Enfin il serait intéressant de faire ces expériences en changeant de matériaux, des films
d’aluminium par exemple ne devrais pas se comporté de la même façon sur les mêmes
domaines étant donné que l’aluminium est moins ductile et a une plus haute énergie de
défaut d’empilement. De plus les épaisseurs des films dans lesquels on observerait des phé-
nomènes similaire doivent dépendre du matériaux, des études sur l’épaisseur pourrais donc
être aussi envisagées. Des films polycristallins pourrais être étudié, dans le cas de films
fortement texturés, pour être capable d’analyser des figures de pôles. Ainsi de nouveaux
paramètres entreraient en jeu comme la taille des grains et leur orientation par rapport
aux direction de sollicitation.
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Annexe A

Indexation des figures de pôles

Chaque figure de pôle en Figure A.1 nécessite pour être indexé de superposer 9 pro-
jections stéréographique provenant chacune d’une orientation d’un monocristal d’or. On
observe une orientation (001) représentée en bleu. On observe 4 orientations (111) représen-
tées en vert, tournées successivement de 90˚les unes des autres, ce qui forme une symétrie
4, chacune des orientations ayant une direction <110> commune à une direction <110>
de l’orientation (001) (bleu). Pour finir, on observe 4 orientations {221} en jaune, formant
également une symétrie 4. Chacune de ces orientations ayant une direction {111} commune
avec l’orientation (001) (bleu). Ces orientation {221} en jaunes correspondent en faites à
des macles de l’orientation (001) bleu.
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Figure A.1 – a) Figure de pôles des plans {111}, {200}, {220} et {311}
dans un échantillon d’or de 200 nm déposé sur un monocristal de NaCl
à 225˚C par pulvérisation ionique. b) Représentation des figures de pôles
{111}, {200}, {220} et {311} par superposition de projection stéréographique

de monocristaux d’or. c) Figures de pôles a) indexé à l’aide de b)
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Annexe B

DiffAbs, donnés supplémentaires

Nous montrons ici les courbes des pics de Bragg des différents pôles des figure de pôles.
Les positions des barycentres de ces courbes au cours des essais méchaniques ont permis de
remonter à la déformation élastique des échantillons. Ces courbes permettent de montrer
quelle familles de plans se comportent de la même manière et par extension quel groupes
de macles ont des évolutions similaires.

Figure B.1 – a) Courbe du pic des macles (-111) dans la direction 2θ pour
plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic lié au macles
(-111) en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic lié au macles (-111) en

2θ ; essai de traction dans la direction [110]

Ces différentes courbes nous ont permis de tracer la figure 3.21, pour comparer les
différentes famille de macles. On observe ainsi que l’on a bien 3 comportements de macles
différents, en fonction de l’orientation des macles par rapport à la direction de traction :
à 0˚avec une faible évolution , à 90˚avec une forte évolution puis un adoucissement et
à 45˚avec une forte évolution sans adoucissement. Du coté des courbes lié à la matrice,



100 Annexe B. DiffAbs, donnés supplémentaires

Figure B.2 – a) Courbe du pic des macles (111) dans la direction 2θ pour
plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic lié au macles
(111) en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic lié au macles (111) en

2θ ; essai de traction dans la direction [110]

Figure B.3 – a) Courbe du pic (1-11) lié à la matrice du film dans la
direction 2θ pour plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre
pic (1-11) lié à la matrice du film en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du
pic (1-11) lié à la matrice du film en 2θ ; essai de traction dans la direction

[110]
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Figure B.4 – a) Courbe du pic (-1-11) lié à la matrice du film dans la
direction 2θ pour plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre
pic (-1-11) lié à la matrice du film en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du
pic (-1-11) lié à la matrice du film en 2θ ; essai de traction dans la direction

[110]

Figure B.5 – a) Courbe du pic des macles (-1-11) dans la direction 2θ pour
plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic lié au macles
(-1-11) en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic lié au macles (-1-11)

en 2θ ; essai de traction dans la direction [100]
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Figure B.6 – a) Courbe du pic des macles (-111) dans la direction 2θ pour
plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic lié au macles
(-111) en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic lié au macles (-111) en

2θ ; essai de traction dans la direction [100]

Figure B.7 – a) Courbe du pic (111) de la matrice du film dans la direction
2θ pour plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic (111)
de la matrice du film en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic (111) de

la matrice du film en 2θ ; essai de traction dans la direction [100]

elles vont nous permettre de calculer la déformation élastique des films, comme décrit dans
l’annexe C.
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Figure B.8 – a) Courbe du pic (1-11) de la matrice du film dans la direction
2θ pour plusieurs état de déformation ; b) Position du barycentre pic (1-11)
de la matrice du film en 2θ au cours de l’essai ; c) écart type du pic (1-11)

de la matrice du film en 2θ ; essai de traction dans la direction [100]
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Annexe C

Calculs de déformation élastique

C.1 Repères et déformation dans l’or

On décrit la matrice dans les bases B100 et B110, en fonction des essais de traction,
respectivement dans la direction [100] et [110].

B100 = {

1

0

0

 ,

0

1

0

 ,

0

0

1

} (C.1)

B110 = { 1√
2

1

1

0

 ,
1√
2

−1

1

0

 ,

0

0

1

} (C.2)

Avec la matrice de passage P pour passer de B100 à B110.

P = rot[001],π/4
1√
2

=

1 −1 0

1 1 0

0 0
√

2

 (C.3)

En élasticité linéaire, on peut décrire le tenseur des contraintes σij et le tenseur des
déformations εij avec le tenseur des constantes élastiques ckl avec la loi de Hooke et les
notations de Voigt :

E =

ε11 ε12 ε13

ε12 ε22 ε23

ε13 ε23 ε33

 (C.4)

T =

σ11 σ12 σ13

σ12 σ22 σ23

σ13 σ23 σ33

 (C.5)
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σ1 = σ11

σ2 = σ22

σ3 = σ33

σ4 = σ23

σ5 = σ13

σ6 = σ12





c11 c12 c12 0 0 0

c12 c11 c12 0 0 0

c12 c12 c11 0 0 0

0 0 0 c44 0 0

0 0 0 0 c44 0

0 0 0 0 0 c44





ε1 = ε11

ε2 = ε22

ε3 = ε33

ε4 = 2 · ε23

ε5 = 2 · ε13

ε6 = 2 · ε12


(C.6)

Avec dans l’or (d’après Freund and Suresh) c11 = 192, 9GPa, c44 = 41, 5GPa, c12 =

163, 8GPa.
En diffraction des rayons X, nous mesurons la déformation élastique dans une direction

spécifique du réseau cristallin, la direction normale aux plans diffractants. Dans la base
B100, on définit l’angle ψ comme l’angle entre la normale aux plans considérés (direction
dans laquelle on mesure la déformation) et la direction [001] ainsi que l’angle ϕ égale à
l’angle entre la projection de la normale aux plans considérés sur le plan (001) et la direction
[100]. On obtient ainsi la déformation dans la direction mesurée :

εψ,ϕ =
(

sinψ cosϕ sinψ sinϕ cosψ
)
·

ε11 ε12 ε13

ε12 ε22 ε23

ε13 ε23 ε33

 ·
sinψ cosϕ

sinψ sinϕ

cosψ

 (C.7)

soit :

εϕ,ψ = ε11 cos2 ϕ sin2 ψ + ε22 sin2 ϕ sin2 ψ + ε33 cos2 ψ + ε12 sin(2ϕ) sin2 ψ

+ ε13 cosϕ sin(2ψ) + ε23 sinϕ sin(2ψ) (C.8)

Dans la matrice monocristalline de nos films, dans la base B100, les plans observés
sont les plans {111} et sont à (ψ, ϕ) = (arccos(1/

√
3), π/4 + kπ/2). Ainsi, on obtient

cos2 ψ = 1/3, sin2 ψ = 2/3 et sin(2ψ) = 2
√

2/3, et donc,

εϕ,ψ = ε11 cos2 ϕ
2

3
+ ε22 sin2 ϕ

2

3
+ ε33

1

3
+ ε12 sin(2ϕ)

2

3

+ ε13 cosϕ
2
√

2

3
+ ε23 sinϕ

2
√

2

3
(C.9)

C.2 Hypothèse

Les hypothèses utilisées pour la suite sont les suivantes :
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1. Dans la partie élastique, les macles n’ont aucune influence. On assimilera l’échantillon
à un film mince homogène monocristallin.

2. La contrainte hors-plan σ3 est nulle.

3. Dans le premier essai la force est dirigée suivant la direction cristallographique [100],
et dans le second suivant la direction [110].

4. Dans le plan, la déformation est uniaxiale, c’est-à-dire que dans une base appropriée,
on a ε2 = ε6 = 0. D’après la figure 3.5, l’imprécision est inférieure à 10%.

5. Il n’y a pas de cisaillement, c’est-à-dire ε4 = ε5 = 0.

C.3 Essai de traction dans la direction [100]

Lors de l’essai de traction dans la direction [100], décrit dans la base B100, d’après les
hypothèses, on obtient le tenseur de déformation suivant :

ε
[100]
100 =

ε1 0 0

0 0 0

0 0 ε3

↔



ε1

0

ε3

0

0

0


(C.10)

Puis d’après l’hypothèse 2 et l’équation C.6, on a :

0 = σ3 = c12ε1 + c11ε3, (C.11)

ε3 = −c12

c11

ε1 ≈ −0, 85 ε1. (C.12)

Les plans {111} mesurés sont à (ψ, ϕ) = (arccos(1/
√

3), π/4+kπ/2), avec k ∈ Z et l’on
a donc grâce à l’équation C.9 :

ε
[100]

arccos(1/
√

3),π/4+kπ/2
= ε1 cos2 ϕ

2

3
+ ε3

1

3
(C.13)

=

(
2 cos2 ϕ− c12

c11

)
ε1

3
(C.14)

=
c11 − c12

3c11

ε1 (C.15)

Ce qui permet d’obtenir la relation entre la déformation mesurée dans les plans {111}
et la déformation dans la direction [100] :
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ε1 =
3c11

c11 − c12

ε
[100]

arccos(1/
√

3),π/4+kπ/2
≈ 20 ε

[100]
54,7, 45 (mod 90) (C.16)

Dans un second temps on peut constater que l’essai uniaxiale en déformation est proche
d’un ratio de contrainte 1/2 (en GPa) :

σ
[100]
100 =


c211−c212
c11

0 0

0 c11−c12
c11

c12 0

0 0 0

 ε1 ≈

53.8 0 0

0 24.7 0

0 0 0

 ε1 (C.17)

C.4 Essai de traction dans la direction [110]

Lors de l’essai de traction dans la direction [110], décrit dans la base B110, et d’après
les hypothèses, on obtient le tenseur de déformation suivant :

ε
[110]
110 =

ε1 0 0

0 0 0

0 0 ε3

↔



ε1

0

ε3

0

0

0


. (C.18)

Grâce à la matrice de passage P décrite à l’équation C.3, on peut décrire le tenseur de
déformation dans la base cristallographique B100 dans laquelle on a l’équation C.6.

ε
[110]
100 = Pε

[110]
110 P

T =
1

2

ε1 ε1 0

ε1 ε1 0

0 0 2ε3

↔



1
2
ε1

1
2
ε1

ε3

0

0

ε1


. (C.19)

Toujours d’après l’hypothèse 2 et l’équation C.6, on a :

0 = σ3 = c12ε1 + c11ε3, (C.20)

ε3 = −c12

c11

ε1 ≈ −0, 85 ε1. (C.21)

Par rapport à la base B100, les plans {111} mesuré sont à (ψ, ϕ) = (arccos(1/
√

3), π/4+

kπ/2), avec k ∈ Z. En utilisant l’équation C.9, on a donc :
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ε
[110]

arccos(1/
√

3),π/4+kπ
= ε11 cos2 ϕ

2

3
+ ε22 sin2 ϕ

2

3
+ ε3

1

3
+ ε12 sin(2ϕ)

2

3
(C.22)

=
2c11 − c12

3c11

ε1 (C.23)

et

ε
[110]

arccos(1/
√

3),−π/4+kπ
= ε11 cos2 ϕ

2

3
+ ε22 sin2 ϕ

2

3
+ ε3

1

3
+ ε12 sin(2ϕ)

2

3
(C.24)

= −2c12

3c11

ε1 (C.25)

Ce qui permet d’obtenir la relation entre la déformation mesuré dans les différents plans
{111}et la déformation dans la direction [110] :

ε1 =
3c11

2c11 − c12

ε
[110]

arccos(1/
√

3),π/4+kπ
≈ 2, 6 ε

[110]
54,7, 45 (mod 180) (C.26)

ε1 =
3c11

2c11

ε
[110]

arccos(1/
√

3),−π/4+kπ
≈ −3, 5 ε

[110]
54,7,−45 (mod 180) (C.27)

On obtient alors le tenseur des contraintes dans la base cristallographique B100 :

σ
[110]
100 =


c211+c11c12−c212

2c11
c44 0

c44
c211+c11c12−c212

2c11
0

0 0 0

 ε1 (C.28)

Ce que l’on traduit dans la base de l’échantillon B110 à l’aide de la matrice de passage
P de l’équation C.3. On remarque alors que l’essai uniaxiale en déformation est très proche
d’un essais uniaxial en contrainte (en GPa) :

σ
[110]
110 = P Tσ

[100]
100 P =


c211+c11c12−2c212

2c11
+ c44 0 0

0
c211+c11c12−2c212

2c11
− c44 0

0 0 0

 ε1 (C.29)

≈

80.8 0 0

0 −2.24 0

0 0 0

 ε1 (C.30)
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C.5 Opérations appliquées aux courbes

Dans le cas de la sollicitation dans la direction [110], les coefficients obtenue aux équa-
tions C.26 et C.26 permettent de passer de la déformation des plans diffractant, qui corres-
pondent à ce que l’on mesure physiquement en observant le déplacement du pic de Bragg,
vers la déformation élastique dans la direction de sollicitation mécanique (Figure C.1). De
plus à l’aide du domaine élastique : domaine linéaire avec une pente de 1 ; on extrapole la
courbe et l’on la décale de manière à obtenir la droite linéaire du domaine élastique passant
par l’origine.

Figure C.1 – Déformation élastique en fonction de la déformation appliquée

Il est ensuite possible de passé à la déformation plastique, en soustrayant la déformation
élastique à la déformation plastique (Figure C.2)

Figure C.2 – Déformation plastique en fonction de la déformation appliquée
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Nous n’avons pas effectué ces opérations sur les courbes de la traction dans la direction
[100] pour deux raisons : il y a moins de point, ce qui masque le régime linéaire, et les
deux courbes relatives aux déformations élastiques des plans diffractants des deux pôles de
la matrice ont des allures différentes, mal-grès des orientations similaires par rapport à la
contrainte appliqué.

Nous n’avons pas effectué non plus ces opérations sur les courbes provenants des pics
de diffraction des pôles liés aux macles, car nous ne pouvons pas connaitre la contrainte
au sein des macles. En effet on peut considérer qu’une région autours d’une macle se
comporte comme un matériaux avec une double texture, ce qui rend la contrainte hors
plan indéterminé, comme l’a montré A.M. Vodnick et al. [65] pour des films de cuivre avec
une double texture (111)/(001).
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Résumé
Les films minces métalliques sont couramment utilisés en électronique, et les phénomènes plastiques

générés lors de déformations peuvent en altérer les propriétés. C’est pourquoi ils sont encore très étudiés.
Les films minces possèdent des caractéristiques et des évolutions sous contrainte qui diffèrent des matériaux
massifs à cause de leurs épaisseurs nanométriques. Cette faible dimension donne aux surfaces des objets
étudiés, un rôle significatif sur la plasticité. Ces travaux se concentrent sur l’évolution de la plasticité au sein
de films minces d’or monocristallin lors de sollicitations mécaniques, en portant un intérêt tout particulier
aux phénomènes liés aux macles. Dans un premier temps nous avons développé une procédure pour évaluer
in situ l’évolution du volume maclé dans un échantillon à partir de figures de pôles au cours d’essais de
traction biaxiale. Cette expérience prend place sur la ligne de lumière DiffAbs du synchrotron SOLEIL.
Cette ligne de lumière possède un dispositif mécanique de traction biaxiale permettant de déformer in
situ un substrat de polyimide qui transmet la déformation appliquée aux films minces étudiés. Nous avons
ainsi comparé différentes orientations de sollicitations pour observer les différentes évolutions possibles en
fonction des facteurs de Schmid mis en jeu. Nous observons ainsi une forte anisotropie du comportement
des macles en fonction de la direction de traction. De plus dans le cas où l’on observe un fort maclage
lors de la traction, on observe du démaclage à la décharge du substrat. Dans un second temps nous avons
étudié nos échantillons au cours d’essais de traction uniaxiale in situ au sein d’un microscope électronique
en transmission au CEMES à Toulouse. Cette seconde expérience nous offre la possibilité d’étudier nos
échantillons à l’échelle des défauts cristallins, et de visualiser l’évolution des dislocations et des macles
dans nos échantillons en fonction de la direction de sollicitation. Lors de ces essais les films minces sont
autoportés ce qui crée de fortes perturbations générées par exemple par des fissures. Nous avons ensuite
comparé les résultats des deux expériences pour proposer une interprétation aux observations et pour
différentier les phénomènes intrinsèques au matériau des phénomènes liés aux dispositifs expérimentaux.

Mots clés : Films minces, Macles, Diffraction de rayons X, Traction in situ, microscopie électronique
en transmission

Abstract
Thin Films are frequently used in microelectronics, and plastic phenomena created during deformation

can alter their properties. This is why there are still very much studied. Thin films have mechanical
behavior different than bulk materials because of their nanometric thickness. This small dimension gives
to the surface of the studied objects, a significant impact on the plasticity. This work focuses on plasticity
evolution inside of a single crystal gold thin films during mechanical test, with a stronger focus on the
phenomena related to twins. At first we developed a process to in situ evaluate the evolution of the
twinned volume in a sample from pole figures during a biaxial tensile test. This experiment takes place
on the DiffAbs beamline of the SOLEIL synchrotron facility. This beamline has a biaxial tensile device
that allows to in situ deform a polyimide substrate that transmits the applied deformation to the studied
thin films. We compared different tensile orientations to see the different possible evolutions related to the
different Schmid factors. We observed a strong anisotropic twinning behavior related to the tensile direction.
Moreover we observed an untwinning effect during the unloading of the tensile test. In a second time, we
studied our samples during in situ uniaxial tensile tests in a transmission electron microscope at CEMES
at Toulouse. This second experiment gave us the opportunity to study our sample at a crystallographic
defect scale. We observed the evolution of dislocations and twins related to the tensile direction. Thin
films are self-supporting during these tests that create strong perturbation as crack for example. Then
we compared the results of the two experiment to submit an explanation to observations and to separate
material dependent phenomena from phenomena dependent of the experimental set up.

Keywords : Thin films, Twins, X Ray Diffraction, In situ tensile test, Transmission electron microscopy
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